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Глава 14 


МЕТОДОЛОГИЯ 

КОМПЬЮТЕРНОГО КОНСТРУИРОВАНИЯ МАТЕРИАЛОВ 
С ЗАДАННЫМИ ХАРАКТЕРИСТИКАМИ ПРОЧНОСТИ 

14.1. Предварительные замечания 

Проблема компьютерного конструирования материала фактически 
является обратной задачей. При конструировании материала (с этой 
точки зрения) необходимо ответить на вопрос: какова должна быть его 
внутренняя организация, чтобы он обладал, например, оптимальными 
прочностными характеристиками или был устойчив к деформациям 
сдвига и т.д. 

Фундаментальной научной базой компьютерного конструирования 
материалов конструкционного назначения служит физическая мезоме- 
ханика структурно-неоднородной среды [1 ]. Именно динамика мезо- 
процессов пластического деформирования и разрушения определяет 
реакцию конкретного материала на нагружение. Экспериментальное и 
теоретическое изучение этих вопросов (см. гл. 1—9 наст, книги) пока¬ 
зало, что развитие событий на макроуровне в каждой макрочастице 
образца и ответ на вопрос — будет ли материал продолжать плас¬ 
тически деформироваться или начнется раскрытие трещины (несплош¬ 
ности), — полностью обусловлены ситуацией, сложившейся на мезоу- 
ровне в представительном мезообъеме (который, согласно принятой 
здесь терминологии, и является макрочастицей). Таким образом, в 
проблеме компьютерного конструирования материалов с заданными 
эксплуатационными характеристиками ключевой вопрос — поведение 
под нагрузкой представительного мезообъема. 

Для оценки прочностных характеристик материала необходимо 
знать поведение мезообъема при различных способах нагружения (рас¬ 
тяжении, сжатии, сдвиге, сложном нагружении). Следует заметить, что 
* самом (внутри) мезообъеме из-за неоднородности его внутреннего 
строения всегда реализуется сложное нагружение. Когда мы говорим о 
простых видах нагружения мезообъема, то имеем в виду задание 
соответствующих граничных условий. Испытывая представительный 
мезообъем, мы тем самым отвечаем на вопрос: как поведет себя та или 
иная часть конструкции или детали будущей машины, если в ней 
врзникнет соответствующее напряженно-деформированное состояние. 
Таким образом, методами мезомеханики может быть решена проблема 
оптимального выбора материала для конкретных деталей и конст¬ 
рукций. Действительно, решив задачу о напряженно-деформированном 
состоянии для конкретной нагруженной детали обычными методами 
механики сплошной среды и выделив особо (опасно, критически) на- 
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груженные участки, определив тип их нагружения, можно затем изу¬ 
чить поведение представительных мезообъемов различных материалов 
при таких же способах нагружения и ответить на вопрос: как влияет 
выбранная структура материала на прочность детали или конструкции. 

Следовательно, представительный мезообъем, отражая все основ¬ 
ные особенности внутреннего строения материала, является достаточ¬ 
ным объектом для исследования механических и прочностных свойств 
материала. 

С методической точки зрения при расчетах нагружения мезообъема 
необходимо решить две задачи: 

1) учесть, насколько это возможно, характерные особенности мезо- 
структуры: элементы или фрагменты структуры, границы раздела фраг¬ 
ментов, изменение физико-механических характеристик при переходе 
через границу от одного структурного элемента к другому. Данная 
задача может быть решена разными способами. При проведении расче¬ 
тов для конкретных мезообъемов материала мы пользовались фото¬ 
графиями, полученными с помощью оптического или электронного 
микроскопа. Затем, после ввода сканером или с помощью телеви¬ 
зионной камеры в память машины, полученное изображение обрабаты¬ 
валось, оттенялись границы, удалялись второстепенные детали. После 
этого сходным структурным элементам присваивался свой цвет, кото¬ 
рый выступал как характерный идентификатор-метка соответствующих 
элементов структуры. В общем случае каждому цвету соответствует 
свой набор физико-механических характеристик/Так могут быть отме¬ 
чены различные зерна, ячейки, приграничные области, твердые вклю¬ 
чения, выделения (сегрегации) различных фаз, дисперсно-упрочня- 
ющие частицы и т.д.; 

2) решить задачу о схеме пластического деформирования мате¬ 
риала в точке, что в широком смысле равносильно построению физиче¬ 
ской теории пластичности, т.е. необходимо записать соотношения меж¬ 
ду напряжениями и деформациями, которые отражают реальную схему 
развития необратимых сдвигов в кристаллах. Это чрезвычайно сложная 
проблема. С одной стороны, она не может быть формализована такими 
простыми математическими моделями, как феноменологические теории 
пластичности классической механики [2—5], с другой — хорошо изве¬ 
стно, что пластическая деформация кристаллов является следствием 
движения микроструктурных несовершенств кристаллической решетки. 
Экспериментально изучены микромеханизмы пластического деформи¬ 
рования: скольжение, двойникование, диффузия. Эти элементарные 
акты пластической дефЬрмации изучаются физикой твердого тела и 
теорией дислокаций. Но несмотря на значительные успехи, достигну¬ 
тые в данном направлении, теория дислокаций не в состоянии предска¬ 
зать пластические свойства отдельного кристаллического зерна, не 
говоря уже о прогнозе пластических свойств и закономерностей процес¬ 
са деформирования поликристаллического агрегата. 

Применительно к металлам, у которых работает дислокационный 
канал массопереноса, попытки построения физической теории плас¬ 
тичности предпринимались уже давно [6 ]. Однако всеобщее внимание 
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проблема привлекла к себе после опубликования работы С. Батдорфа и 
Б. БуД янского [7]* Первоначально теория скольжения Батдорфа—Бу¬ 
дянского воспринималась как принципиально новый подход, сущест¬ 
венно отличающийся от теории пластического течения и дефор¬ 
мационной теории пластичности. Однако позже В. Койтером было по¬ 
казано [8 ], что теорию скольжения можно рассматривать как частный 
случай теории пластического течения с сингулярной поверхностью 
нагружения. 

Теория скольжения описывает некоторые физические эффекты, 
наблюдаемые при пластическом деформировании поликристаллов, луч¬ 
ше, чем феноменологические теории пластичности, однако в целом она 
не выдержала экспериментальной проверки [9, 10]. Это обстоятельство 
стимулировало появление ряда новых физических теорий пластич¬ 
ности, обзор которых приведен в работах [11—15]. 

В хорошо изученных моделях классической теории пластичности 
[3—5 ] реализуется представление о развитии деформации в виде двух¬ 
стадийного процесса: упругого и пластического. На стадии пластическо¬ 
го течения считается реализуемым любое формоизменение материала. 
Применение этих моделей для поликристаллических материалов озна¬ 
чает принятие гипотезы о том, что в любой точке образца (элементар¬ 
ном представительном объеме материала) всегда найдется необходимое 
число активных систем скольжения, обеспечивающих сохранение 
сплошности. Существенно также допущение об одновременной ак¬ 
тивизации всех систем скольжения в данной точке. Примером реа¬ 
лизации таких представлений в механике деформируемого твердого 
тела могут служить модели, использующие критерии начала плас¬ 
тичности Треска, Мизеса, Хилла и др. [3—4]. Для материалов, не 
обладающих способностью к сколь-нибудь земетному пластическому 
деформированию, эти критерии зачастую используются в качестве 
феноменологических критериев разрушения. 

В отличие от классических моделей одной из основ мезомеханики 
как науки о закономерностях деформирования структурно-неоднород¬ 
ных сред [1 ] является представление о многостадийное™ процесса 
деформации. Эволюция элементов внутренней структуры на разных 
этапах процесса включает разрушение старых и (или) образование но¬ 
вых структурных элементов. Подобные представления открывают воз¬ 
можность моделирования и, следовательно, решения вопроса о том, 
закончится процесс нагружения образца его разрушением или раз¬ 
витием глубокой пластической деформации. В то же время это требует 
построения новых физических моделей пластического течения, от¬ 
личных от классических. Следует подчеркнуть, что основная проблема 
заключается не столько в моделировании очевидной при анализе на 
Мезоуровне неоднородности напряженно-деформированного состояния, 
°бусловленной неоднородностью материала, сколько в адекватном опи- 
с *иии закономерностей деформации в данной точке на различных 
этапах нагружения. Учет неоднородности материала позволяет в рам- 
Ка х традиционных упруго-идеальнопластических моделей механики 
описать процессы локализации пластических деформаций по границам 
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блоков, зерен и других фрагментов структуры. Но тогда в результате 
локализации пластических деформаций в некоторых областях дефор¬ 
мирование смежных областей прекращается, и становится проблема¬ 
тичным описание эволюции структурных элементов, их дробления или 
слияния. К особенностям деформирования структурных элементов 
поликристаллических материалов, которые трудно объяснить одной 
лишь неоднородностью, относятся линии вторичного скольжения и 
полосы сдвига [1, 16]. 

Для учета отмеченных особенностей деформирования рассматрива¬ 
ется математическая модель пластического течения, позволяющая мо¬ 
делировать возникновение полос сдвига как результат наложения эф¬ 
фектов, обусловленных неоднородностью материала (различием 
свойств при переходе от одной точки пространства к другой) и последо¬ 
вательной активизацией различных систем скольжения в данной точке 
на различных этапах деформирования. С точки зрения численной 
реализации существенно то, что эти результаты удается получить 
методами механики сплошной среды, не вводя разрывных полей пере¬ 
мещений по плоскостям облегченного скольжения. В таком случае 
модель приобретает некоторые черты, характерные для моментной 
теории сплошных сред. 


14.2. Вариационная постановка задачи 
инкрементальной теории пластичности 

74.2.7. Основные соотношения инкрементальной теории 

Для численного моделирования процесса пластического течения 
анизотропного материала используется инкрементальная теория, фор¬ 
мулировка которой подробно рассмотрена, например, К. Васидзу в 
работе [2 ]. Основные положения этого подхода вытекают из представ¬ 
ления пути деформирования в виде последовательности равновесных 
состояний й (0) , ..., й (п) , й (п+1) , ..., где й (я) — некоторое актуальное 
состояние равновесия. Уравнения инкрементальной теории строятся в 
предположении, что состояние й (л+1) является бесконечно близким к 
состоянию й (п) и, следовательно, определяющие уравнения могут быть 
линеаризованы относительно приращений переменных состояния в ок¬ 
рестности актуальной конфигурации Й (л) . Решение таких уравнений 
позволяет определить значения переменных в состоянии й (п+1) и про¬ 
должить процесс по некоторому параметру нагружения. Предполагая, 
что в моделируемых процессах скорости деформаций малы, можно, что 
также показано в [2 ], распространить этот подход на квазистатичесйие 
задачи. Так как в данном случае время в определяющих уравнениях 
выступает в качестве параметра, то соотношения могут быть записаны 
не только в скоростях, но и в приращениях переменных, описывающих 
напряженно-деформированное состояние материала. 
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Положение произвольной материальной точки тела в состояниях 
д(°) (начальная конфигурация), Й (л) (текущая равновесная конфигу¬ 
рация)» й ( ” +1) (искомая равновесная конфигурация, соответствующая 
данному шагу нагружения) в ортогональной декартовой системе ко¬ 
ординат описывается радиус-векторами: 

г<°> = X. • і, 

I г 

г (л) = X • і = г (0) + и = (х + и.)і., (14.1) 

іі V і і' г 

г (л+1) = У. • і. = г (0) + и + Ди = (х. + ы ( + Д«.)1, 

го е і. (( = 1, 2, 3) — единичные орты системы координат; и — вектор 
перемещений в состоянии Й (л) ; Ди — вектор приращений перемещений 
при переходе в состояние й (л+1) . 

В качестве меры деформаций при переходе из состояния Я (л) в 
й (л+1> используется модифицированный тензор деформаций Грина: 

дг (л+1) Эг (л+1) дг (п) Эг (л) ЭАи дАи ЭАи. ЭАи, 

2ДѴ. =---=- 1 +- 1 +--- - , (14.2) 

ч ЭХ ЭХ ЭХ ЭХ. ЭХ. ЭХ. ЭХ. ЭХ 

< / ‘ і і 1 іі 

т.е. на (л + 1) шаге за отсчетное состояние принимается состояние й (л) , 
и решение проводится в переменных Лагранжа. Следует отметить, что 
в качестве меры деформаций в численной модели может быть исполь¬ 
зована и первая часть формулы (14.2). Конечно, это связано с услож¬ 
нением расчетов, но не столь уж существенным по сравнению с вариан¬ 
том, учитывающим нелинейные члены в выражении тензора дефор¬ 
маций через перемещения. В том и другом случае на каждом шаге 
нагружения задача сводится к системе нелинейных сеточных урав¬ 
нений, решение которой осуществляется, например, методом Ньюто¬ 
на—Рафсона 117]. 

Для описания напряженного состояния в данной работе выбран 
вариант инкрементальной теории [2], использующий тензоры напря¬ 
жений Эйлера—Коши и о? + Д о., действующие в произвольной 
точке г тела в состоянии й (л) и Я (л+1 ^ соответственно, а также моди¬ 
фицированный тензор напряжений Кирхгофа о? + Д *о., действующий 
в состоянии й (л+1) , где Д *а — тензор приращений напряжений Трус- 
Делла [3, 18]. Напряжения о* — напряжения, отнесенные к единице 
площади граней X. = солзі, )І. + (IX. = сопзі (і = 1, 2, 3) элементар¬ 
ного параллелепипеда, содержащего точку г, а 0 е + Д о.. — напряжения 
на гранях элементарного параллелепипеда У. = сопзі, У. + (ІУ ( = 
® сопзі (і = 1, 2, 3), отнесенные к единице площади в состоянии 
й(*+і) ц свою очередь, сИ: + Д*сг — это напряжения, действующие в 
Сос тоянии й (л+1) , но отнесенные к единице площади соответствующей 
грани элементарного параллелепипеда в состоянии й (л) , т.е. вычислен¬ 
ные в системе координат X., считающихся сопутствующими (лагранже- 
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выми) на (п +1) шаге процесса. Закон преобразования этих тензоров 
имеет вид [2 ] 


ЬУ ъѵ 

о? + Да, = / 1 Т7Г + ДѴ И ), 


дХ , 


(14.3) 


где / — якобиан преобразования, равный отношению элементарных 
объемов в конфигурациях й (п+1) и Й (л) : 

д(У ѵ у г Уд) 1 дУ. дУ дУ к 41*”+» 

1 ~ ь{х ѵ х ѵ х 3 ) ~ б е ^ е,тп дх І &х т ьх п ~ аѴ п) ' 


14.2.2. Касательная линеаризация 
определяющих соотношений 

Связь между приращениями напряжений и деформаций в инкре¬ 
ментальной теории постулируется [2 ] в виде соотношений 

А \ “ с т ■ А ' е »• <14 - 4> 

представляющих собой касательную линеаризацию более общей за¬ 
висимости вида 

Д Ч = п< А * е *)- 

В упругой области С* кІ = есть тензор упругих постоянных анизо¬ 
тропного тела. При пластическом течении величины С* ы являются, 
вообще говоря, функционалами от пути нагружения и учитывают 
влияние предыстории нагружения. Для описания пластического те¬ 
чения материала используется ассоциированный закон течения [3, 5] 

= л *°. < 14 - 5 » 

ч 

где роль пластического потенциала выполняет функция нагружения 
(текучести) 

/(о.., еЦ, я) = 0. 

Здесь через н обозначена совокупность внутренних параметров состо¬ 
яния, связанных с пластической деформацией. Структуру параметров 
уточнять не будем, поскольку далее ограничимся классом идеально¬ 
пластических материалов, для которых функция текучести имеет вид 

/(^) = 0. (14.6) 

Кроме того, будем считать материал пластически несжимаемым, т.е. 

а/ 
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3 этом случае, как легко убедиться, функция (14.6) не будет зависеть 
от гидростатической части тензора напряжений. 

Если функция текучести известна, то для упруго-идеальноплас- 
тического материала соотношения (14.4) можно представить так: 


Д Ч = 


С 9« ° С ™ к1 (д//дО 


Ѵ/дО" • д//8а т 


д// до ) 

РЯ ' РЧ' 


А**. 


(14.8) 


іде сс* = 1 в процессе пластического нагружения и а* = 0 при упругом 
деформировании или при разгрузке из пластического состояния: 


а 


* 


і 

о 

о 


при ДО = 0, • (1е тп » О, 

тп 

при Пр тп ) < О, 

д/ 

при Дет ) = 0, -г— - - сіе < 0. 

г * V тп' 7 дО пт 

тп 


Соотношения (14.8) получены из условия, что на (п + 1) шаге нагру¬ 
жения тензор приращения напряжений должен лежать в плоскости, 
касательной к поверхности текучести (14.6). Производные от функции 
текучести при этом вычисляются по значениям напряжений от, соот¬ 
ветствующих актуальному состоянию й (я) и определяющих некоторую 
точку на поверхности текучести. 

Физическое содержание соотношений (14.8), полученных чисто 
формальным путем, состоит в следующем. Пусть исследуемый образец, 
занимающий в исходном состоянии равновесную конфигурацию й (0) , 
находится под воздействием некоторой системы внешних сил. Предпо¬ 
ложим, что переход от состояния Й (л) к состоянию Й (л+1) соответствует 
очередному этапу упругопластического нагружения. Тоща первона¬ 
чальная реакция на внешнее воздействие произвольного элементарного 
объема нагружаемого образца будет упругой; приращения напряжений 
и деформаций будут связаны линейной зависимостью 

ДѴ = С..„ ДѴ, (14.9) 

ц і}кІ кг 

что соответствует первому члену в правой части равенства (14.8). 

В последующие моменты времени в работу включаются различного 
рода релаксационные и диссипативные механизмы, протекающие на 
разных масштабных и структурных уровнях. В результате часть ме¬ 
ханической энергии, запасенной в элементарном объеме, будет рассея¬ 
на; полное приращение деформаций А*е к1 представится в виде суммы 
обратимой (упругой) А*е € и необратимой (пластической) А*е? состав¬ 
ляющих: 


Д Ч, - Д Ч, + Д Ч',- 
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а тензор приращения напряжений в равновесном состоянии элементар¬ 
ного объема в конфигурации 0 (й+1) запишется в виде 

ДЧ = С ^ Д Ч = С.«(ДѴ И - 

Отсюда видно, что протекающие релаксационные процессы приво¬ 
дят к снижению уровня напряжений на некоторую величину, связан¬ 
ную с остаточной пластической деформацией. Следовательно, чтобы 
перейти от одного равновесного состояния Я (п) к другому Я (л+1) , необ¬ 
ходимо из приращения ДѴ., соответствующего упругой реакции (14.9), 
вычесть неравновесную часть тензора напряжений, обусловленную ре¬ 
лаксацией и связанную с пластической деформацией Д*е*. В итоге 
приходим к соотношениям (14.8), где второй член в правой части 
описывает неравновесную релаксационную составляющую тензора на¬ 
пряжений. 

Отметим, что рассматривая достаточно медленный процесс квази- 
статического или динамического нагружения как реализацию последо¬ 
вательности Я (0) , ..., Я (л) , Я ( ” +1) , ... бесконечно близких равновесных 
состояний, мы полностью отвлекаемся от деталей и механизмов пере¬ 
ходных неравновесных процессов релаксации, протекающих на более 
низком микроскопическом уровне. Здесь важно лишь правильно вос¬ 
производить напряженно-деформированное состояние в равновесных 
конфигурациях Я (л) . Правомочность такого подхода очевидна, посколь¬ 
ку соответствующие времена релаксации значительно меньше харак¬ 
терного времени нагружения (или шага по времени в динамических 
задачах). С этой точки зрения формулы (14.8) представляют собой 
корректно сформулированные определяющие соотношения, описыва¬ 
ющие упругопластическое деформирование на мезоуровне, соответству¬ 
ющем масштабу зерна в поликристаллических материалах или масшта¬ 
бу включений в композитах. Отметим также, что последующее плас¬ 
тическое течение тоже можно трактовать как релаксационный процесс. 
Результат этого процесса полностью описывается уравнениями (14.8), 
хотя и в данном случае (на мезоуровне) мы не формулируем соотно¬ 
шений, соответствующих кинетике переходных неравновесных процес¬ 
сов. Важно знать только окончательное значение напряжений, когда 
релаксационные процессы закончатся. Если же время релаксации и 
характерное время рассматриваемой задачи — сопоставимые по поряд¬ 
ку величины, то разработка релаксационных уравнений состояния и их 
компьютерная реализация являются составной частью математической 
модели. Тогда описание конкретной кинетики развития релаксационно¬ 
го процесса обязательно. 

Если шаг по параметру нагружения бесконечно мал, то определя¬ 
ющие соотношения (14.8), записанные для бесконечно малых прираще¬ 
ний (іа .. у сіе.. (или для скоростей изменения этих тензоров д.. у ё„), 
теоретически обеспечивают движение изображающей точки о Е в прост¬ 
ранстве напряжений по поверхности текучести (14.6) Однако в числен- 
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ДОС расчетах мы всегда имеем дело с конечным шагом. Поэтому тензор 
Напряжений, вычисленный для состояния й <л+1) , 

(<ф (я+1) = (а*) м + ДѴ. (14.10) 

будет находиться вне поверхности текучести. Равенство (14.6) не будет 
нарушено лишь в том случае, если точка нагружения (о^) (п) принад¬ 
лежит плоской грани поверхности текучести; для строго выпуклых 
поверхностей, например поверхности текучести Мизеса 

/(*,) 3 ~ ^*Д*) ~ і у о = < 14Л1 > 

вместо (14.6) будет иметь место равенство 

/((<) <п+1) ) =А/ Я+Ѵг , 

где Д/" +1/2 >0 — некоторая невязка, зависящая от текущего значения 
параметра нагружения и кривизны поверхности /(о^) = 0 в точке 
нагружения. Значение невязки накапливается, и уже через несколько 
шагов нагружения условие текучести может быть существенно нару¬ 
шено. По этой причине необходимо на каждом этапе нагружения 
производить коррекцию вычисленного Напряженного состояния (14.10) 
так, чтобы равенство (14.6) для скорректированных компонентов тензо¬ 
ра напряжений выполнялось точно. 

Для регулярных поверхностей текучести процедура коррекции яв¬ 
ляется тривиальной. Например, для (14.11) она сводится к умножению 
всех компонент тензора напряжений на некоторый корректирующий 
множитель (теории течения и корректировка напряжений с использо¬ 
ванием критерия Мизеса, когда любое формоизменение возможно) 
[19]. Вопрос о коррекции напряжений для сингулярных поверхностей 
текучести будет рассмотрен ниже. Такие поверхности неизбежно долж¬ 
ны появиться, если принять во внимание ограниченное число систем 
скольжения и их неодновременную активизацию [8 ]. 

14.2.3. Модель пластического течения , 

' основанная на концепции скольжения 

/ 

Классические теории пластического течения с регулярными повер¬ 
хностями нагружения основаны на некоторых гипотезах формального 
характера. Основу для принятия этих гипотез дает макроэксперимент 
I 4 » 16], реальная же структура поликристаллических материалов и 
хорошо известная картина пластического деформирования отдельных 
зерен [1, 16] совершенно не принимаются во внимание. Такой подход 
имеет свои преимущества и недостатки [4 ]. 

Альтернативный подход состоит в том, чтобы в основу теории 
Пл астичности положить некоторые физические представления о ме¬ 
ханизме протекания пластической деформации на микро- и мезоуров- 
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нях. Многочисленные опытные данные, надежно установленные Ц 
экспериментов над монокристаллами [20 ], свидетельствуют о том, что 
основным микромеханизмом пластической деформации, протекающей 
под действием касательных напряжений, является трансляционное 
скольжение вдоль некоторых кристаллографических плоскостей, при* 
чем гидростатическое напряженное состояние не оказывает заметного 
влияния на развитие пластических сдвигов. Известно, что плоскости 
скольжения — это плоскости наиболее плотйой упаковки атомов, 
направление же скольжения совпадает с направлением (в плоскостях 
скольжения), где расстояние между центрами соседних атомов ми¬ 
нимально. 

Обычно скольжение развивается в нескольких системах одновре¬ 
менно. Сдвиг, происходящий в одной системе скольженик, сопровожда¬ 
ется образованием новых дефектов, что оказывает упрочняющее дейст¬ 
вие на другие системы. Проблема количественного описания эффектов 
взаимного влияния различных систем скольжения друг на друга доста¬ 
точно сложна и требует введения дополнительных гипотез. Этот вопрос 
здесь не затрагивается; далее предполагается, что сдвиги в различных 
системах скольжения происходят независимо. 

С микроскопической точки зрения процесс скольжения обусловлен 
движением дислокаций; при выходе отдельной дислокации на поверх¬ 
ность кристалла, т.е. при ее исчезновении, две части кристалла, распо¬ 
ложенные по разные стороны от плоскости движения дислокации, 
оказываются смещенными на величину вектора Бюргерса. Чтобы осу¬ 
ществить такое движение дислокаций, нужно преодолеть как межатом¬ 
ные силы, так и силы противодействия со стороны остальных дефектов. 
Необходимое для этого усилие можно охарактеризовать определенным 
предельным значением касательного напряжения т 0 . При наличии не¬ 
скольких систем скольжения процесс пластического сдвига начинается 
в тех из них, где имеются дислокации, и действующее касательное 
напряжение превышает значение т 0 . Поэтому в монокристаллах сколь¬ 
жение локализуется в отдельных слоях, в промежутках между кото¬ 
рыми происходит только упругая деформация кристаллической ре¬ 
шетки. / 

Исходя из теории скольжения, можно построить кусочно-линейные 
поверхности нагружения. Предположим, что в данной точке поли- 
кристаллического образца в рассматриваемый момент времени имеется 
N потенциальных систем скольжения. Каждая к-я система скольжения 
задается парой ортогональных единичных векторов т (л) и п ( * } . Вектор 
п (к) направлен по нормали к семейству параллельных плоскостей сколь¬ 
жения, вектор т ік) задает направление скольжения. Касательное напря¬ 
жение г (к \ действующее в рассматриваемой системе скольжения, вы¬ 
числяется по формуле 

Г ( * } = ^ • о ц% ф = п {к) • т {к) (/,/=1,2,3), (14.12) 

где а.. — компоненты тензора напряжений относительно системы отсче¬ 
та; верхний индекс к , фиксирующий систему скольжения, не является 
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тензорным и по нему не производится суммирование. Чтобы подчерк- 
суть этот факт, он заключен в скобки. Соотношение (14.12) представ¬ 
ляет собой обычную формулу, связывающую компоненты тензора на¬ 
пряжений в различных ортогональных системах координат. 

Согласно закону Шмида для монокристаллов [20], скольжение в 
системе (к) начинается тогда, когда касательное напряжение т (к) до¬ 
стигнет определенного порогового значения т'* } . Начиная с этого момен¬ 
те к -я система скольжения становится активной. Возникающий в 
результате пластический сдвиг (іу (к) представляет собой относительное 
перемещение двух параллельных плоскостей рассматриваемой системы 
(к), находящихся на единичном расстоянии. Вводя обозначение 

Г"» | 4*> • <7, I -г» (14.13) 


условие активности к-й системы скольжения можно записать в виде 

(ст„) = 0. (14.14) 


Это уравнение, линейное относительно компонент о.., определяет в 
пространстве напряжений пару плоскостей 


лк) = ± т 

V 0 


Все возможные механизмы скольжения, представленные условием 
(14.14) при к - 1, ..., N. образуют кусочно-линейное условие теку¬ 
чести. Остановимся на данном вопросе несколько подробнее. 

Рассмотрим пространство напряжений Е п . Оно представляет собой 
обычное л-мерное евклидово пространство, вдоль ортов которого откла¬ 
дываются компоненты напряжений; размерность п зависит от типа 
рассматриваемого напряженного состояния (в общем случае трехмерно¬ 
го напряженного состояния и несимметричного тензора напряжений 
п ш 9). Следуя общепринятой терминологии, линейные многообразия 
в пространств Е " размерности т < п будем называть лі -мерными пло¬ 
скостями, (л—1)-мерные плоскости — гиперплоскостями. Отсюда сле¬ 
дует, что множество точек из Е" 

Г? = (а.ЕЯ» : = ±т<*>}, (14.15) 

Удовлетворяющее уравнению (14.14), определяет пару гиперплоскостей 
в пространстве напряжений. Далее рассмотрим одну из этих гиперпло¬ 
скостей (и обозначим ее Г 4 **, без нижнего индекса + или -), целиком 
относя все изложенное и на счет второй. 

Гиперплоскостью I 4 ** пространство напряжений разбивается на два 
полупространства & к) и & к) : 

ш (сг 6 Е л : (сг.) < о), 

= (а,. Е Е п : (а у ) > О). 


(14.16) 
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Полупространства ЕР*\ пересекаются по гиперплоскости (14.15): 
Г**’ = Е^Г\Е^. Очевидно, что каждое полупространство ЕР к) является 
выпуклым множеством. Множество точек 

е = (о. е Е п : /<*> (а.) < 0, к = 1, 2, .... Л([, (14.17) 

ограниченное в пространстве напряжений всеми поверхностями (14.14), 
задает область упругости, и, являясь пересечением N выпуклых мно¬ 
жеств е = П ЕР к) , само выпукло. Обозначим через Р границу области 

к - 1 

е. Характеризуется она следующим образом. 

Рассмотрим одну из гиперплоскостей Г® (1 < & < М). Если ее 
пересечение с какой-либо другой гиперплоскостью — не пустое 
множество, т.е. I 4 *’ П * 0, то ему в Е" соответствует некоторая 
(и — 2)-мерная плоскость. Этой плоскостью Г 4 ** разбивается на две 
(п — 1)-мерные полуплоскости и причем 

= [о. 6 Г<‘> : (а.) < 0), 

= [а. 6Г<*> : ^ (а„) > 0(. 

Пусть теперь 

М = [р е {1, 2. : I™ 0). 

Для каждого і е М найдем полуплоскости и П^. Тогда множест- ' 
во Г (с) точек из ЕР, таких что 

ІЧ*) = п П (М 

I 1 1 7 

іем 


задает одну из граней области е. 

Повторяя проделанные построения для каждой из гиперплоскостей 
Г 4 * 0 при к = 1, 2, ..., #, найдем все грани Т^\ ограничивающие 
область упругого деформирования г. Наконец, объединение всех гра¬ 
ней формирует множество Р — кусочно-линейную поверхность теку¬ 
чести: 


п° к )= п 


г (к \ 


Таким образом, множество е, заданное системой неравенств 
(14.17), представляет собой выпуклый многогранник, вложенный в Е п . 

Определим далее ассоциированный закон течения, принимая в 
качестве пластического потенциала только что построенную кусочно¬ 
линейную поверхность текучести. В регулярных точках поверхности 
текучести этот закон имеет обычный вид (14.5); в особых точках, т.е. 
когда активна не одна, а несколько систем скольжения, он будет 
определяться, согласно принципу суперпозиции [11], линейной ком- 
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бйнацией течений, обусловленных каждой из активных систем сколь¬ 
жения: 

■ 2 с(к) ' Л< *’ • ~э^~ ’ л( *’ > 0, * = 1, .... N. (14.18) 

*« 1 * 

Вводящие в (14.18) константы С (/с) равны единице, если система (к) 
активна, и равны нулю при разгрузке в &-й системе или если система 
деольжения пассивна, т.е. 



1 при 

1 

1! 

о 

а/ < * ) 

м» 

да.. 

1 ) 

> 0, 

с ( *> = • 

0 при 

(*,) = 0; 

< 0, 


0 при 

К) < 0. 




Множители А (/с) находятся при решении каждой конкретной задачи; 
ойи определяются напряженным состоянием в данный момент времени 
и предысторией развития напряженно-деформированного состояния в 
рассматриваемой точке образца, т.е. являются функционалами от пути 
нагружения. 

Прямое использование соотношений (14.18) в компьютерных про¬ 
граммах затруднено по следующей причине. Пусть напряженно-де¬ 
формированное состояние в точке г в конфигурации й (ѵ) описывается 
тензором напряжений о* г) . Вектор (точка) а (ѵ) с компонентами о* ѵ) , 
изображающий напряженное состояние в пространстве Е п , должен 
принадлежать области допустимых значений, состоящей из 
объединения множеств Р и е: если окрестность точки г деформируется 
упруго, то ст (ѵ) Е е, если же в точке г активна хотя бы одна система 
скольжения, то а (ѵ) Е Г; область значений Е п \ (Р и е) физически 
Недопустима. Чтобы вычислить напряженно-деформированное состо¬ 
яние в точке г на следующем этапе нагружения, т.е. в конфигурации 
0 (ѵ+1 \ с использованием обобщенного закона Гука и соотношений 
(14.18), необходимо знать состояние развивающегося в точке г процес¬ 
са — упругое деформирование, разгрузка или активное нагружение. 
Для этого надо знать поведение окрестности точки г в конфигурации 
0 (ѵ+1) , что, в свою очередь, требует привлечения закона Гука и соотно¬ 
шений (14.18). Данное обстоятельство значительно усложняет расчет¬ 
ный алгоритм и обусловливает организацию дополнительных итера¬ 
ционных циклов на каждом шаге расчета. 

Значительно более простой алгоритм численной реализации опре¬ 
деляющих соотношений состоит в следующем. Независимо от направ¬ 
ления развития процесса в точке г (нагружение или разгрузка), при 
переходе от Я (ѵ) к Й (к+1) используется обобщенный закон Гука. Обоз¬ 
начим компоненты тензора напряжений в точке г, вычисленные по 
Упругому закону, через а* и выясним, какой области пространства Е п 
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принадлежит вектор а*. Если а* € е, то, очевидно, с/‘ ,+1> г а*, если же 
о* $ Р V е, то это означает, что нарушено хотя бы одно из неравенств 

/**> (а.) <0, к = 1, .... Ы, 

следовательно, точка ст ф , принадлежащая недопустимой области 
Е п \ (Р Ы е), должна быть возвращена на поверхность текучести пер¬ 
пендикулярно последней. В результате ограничивается приращение 
напряжений, соответствующее пластическим деформациям, что на¬ 
ходится в полном соответствии с характером течения идеально плас¬ 
тических сред и ассоциированным законом (14.18). 

Итак, задача сводится к нахождению ортогональной проекции 
точки о* на множество Р. Аналогичная процедура приведения напря¬ 
жений на поверхность текучести используется в случае гладких поверх¬ 
ностей, однако в рассматриваемом случае кусочно-линейных поверхно¬ 
стей текучести она имеет некоторые особенности, связанные с на¬ 
личием на границе Р как регулярных, так и сингулярных областей. 
Если в точке г активна одна система скольжения, то вектор напря¬ 
жений а* проектируется на регулярную часть границы Р — одну из 
гиперплоскостей (14.15); если активны несколько систем скольжения, 
необходимо найти ортогональную проекцию вектора о* на сингулярную 
часть границы, представляющую собой пересечение нескольких гипер¬ 
плоскостей. 

Рассмотрим оба случая отдельно. Предположим, что на данном 
этапе нагружения в рассматриваемой точке образца г активна одна 
система скольжения с номером а, 1 < а < А, причем напряженное 
состояние ст*(г) таково, что 

У 4 

Р к '(о',)<0, к= 1.о - 1, а + 1, .... ЛГ, 

*<*>') »о. а419) 


Необходимо найти ортогональную проекцию а* на гиперплоскость 
Р (а) = 0, в результате чего будет реализовано условие активного нагру¬ 
жения в системе скольжения (а): 


і а) 

°ч 


С7 (Ѵ + 11 


— т 


а Ч </ I ѵ 0 

Задача решается легко и приводит к формулам 


(“) _ 


+ » = а* + & [>> - |*М • а* П = 

Ч Ч °Ч |_ 0 1 6 РЧ 

= а* - ^ • /<“> ((7*), 

Ч °Ч ■ К РЯ п 


где учтено, что 


р(<0 . Л«) _ „(«) 
°РЯ °РЯ Р 


т 


(«) 


„(а) . т М _ 1 
Р Я 


(14.20) 
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Пусть теперь в рассматриваемой точке активны т (1 < т < Ы) 
систем скольжения; для определенности предположим, что это первые 
т систем: 


Р< к) (а*)»0, *=1, .... т, 

/<*> (ст*) <0, к = т + I, ..., N. 


(14.21) 


Искомая проекция вектора а * должна принадлежать каждой из гипер¬ 
плоскостей & к) = 0, к = 1, т, а следовательно, и их пересечению, 
определяемому системой линейных уравнений 


/<*> (о.) = 0, Л = 1, ..., т. (14.22) 


Поскольку все системы скольжения предполагаются независимы¬ 
ми, уравнения (14.22) будут определять некоторое (п - щ)-мерное 
линейное многообразие П, т.е. (л - т)-мерную плоскость. Задача со¬ 
стоит в том, чтобы опустить перпендикуляр из точки а* на П, т.е. 
найти точку е П такую, чтобы вектор а* - ст (ѵ+1) был ортогона¬ 
лен П. Для того чтобы фактически вычислить ортогональную проекцию 
& Г * Ѵ) точки о* на (л - т)-мерное многообразие П, необходимо по¬ 
строить какую-либо систему линейно независимых векторов (базис в 
П) Р ѵ ..., Р„_ т , порождающих это многообразие. Указанные векторы 
находятся из решения системы уравнений (14.22). Если векторы Р р 
определены, то проекция а (ѵ+1) может быть представлена как линейная 
комбинация 

п-т 

<?** = 2 УД> (14.23) 

р=і 

іде коэффициенты у р вычисляются из условия ортогональности вектора 

о* — сг (ѵ+1) к П. Для того чтобы ортогональность имела место, необ¬ 
ходимо и достаточно, чтобы выполнялись п-т равенств 


(ст* - о (ѵ+1) , Р р ) = 0, р - 1, ..., п-т, (14.24) 


Где через (а, Ь) обозначено скалярное произведение векторов а, Ь. 

Подставляя в (14.24) вместо ст (ѵ+1) его выражение (14.23), получим 
Систему п-т линейных неоднородных уравнений относительно ко¬ 
эффициентов у^: 

п-т 

2 Рр> • У ч - Рр>' •••> п-т. (14.25) 

Определитель этой системы сіеі || ф., (5) || является определителем 
Грама и в силу линейной независимости векторов отличен от нуля. 
Следовательно, система уравнений (14.25) имеет единственное ре¬ 
шение. 
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Если векторы 0 р попарно ортогональны (этого всегда можно до¬ 
биться, используя процедуру ортогонализации Грама — Шмидта), то 
из (14.25) получаются следующие формулы для коэффициентов у р : 


(«*.%) 

«Д» 


(14.26) 


Подставляя найденные коэффициенты у р в (14.23), запишем оконча¬ 
тельную формулу для вычисления проекции а (ѵ+1) точки а* на сингу¬ 
лярную часть поверхности текучести: 


,(ѵ+1) 


= хШ-р. 
Я Ьі>У’ 


В качестве иллюстрации изложенного алгоритма рассмотрим дву¬ 
мерный случай, соответствующий плоскому напряженному или плоско¬ 
му деформированному состоянию, и две системы скольжения. Доста¬ 
точно взять четырехмерное пространство напряжений Е 4 и соответству¬ 
ющие компоненты тензора напряжений а ц , а п , ст 21 , а п . Тензор напря¬ 
жений, как уже отмечалось, может быть несимметричным: <т ц * а . 
Система уравнений (14.22) для двух активных систем скольжения 
после введения обозначений 

о = (а п , а 12 , а 21 , а п ) = (о ѵ а ѵ о у а 4 ), 

°к = а к2’ а кУ а кл) = ОчЛ ^2Л ^22^' Л = 1, 2, 


может быть записана в виде 

І %■ - *<’• 

/-1 

Это четыре различные системы уравнений, каждая из которых 
определяется конкретным сочетанием знаков в правых частях. Если 
учесть знак левой части при а = о*, т.е. 


зі8п 


/ < 

2 % 


<7 

) 


= зі«п (^Ѵ), 


где а* — та самая точка, проекцию которой необходимо найти, то все 
четыре системы уравнений могут быть записаны единообразно: 


•и 


21 


*1 + й 12 
а ! + «22 


^2 + «13 
°2 + й 23 


СТ 3 + *14 
СТ 3 + й 24 


*4 « 

-4 = ^ 


(14.27) 
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Каждое из уравнений (14.27) определяет в пространстве Е? некоторую 
трехмерную гиперплоскость, пересечение которой дает двумерное ли¬ 
нейное многообразие (“ребро" поверхности текучести) — плоскость П. 
Векторы с компонентами 


Рі1 а 12 
012 = "21 
Р» " А « 

0 14 = О* 


й 23 й 22 


а із а и 


а 13 + Л !> 
й 23 а 2’ 


0іі ~ а п 
022 ~ а 21 
0» = О’ 

0 24 - Д > 


а 24 а 22 


й 14 а 11 


а і4 + 

й 24 + « 2 * 


где 


«2 = 




г (2) - а 
4 0 а 21 




а 1 = 


т (2) - а ' 
Т 0 “22 


21 


«л 


Д = а 


п 


й 22 а 12 ’ Л 21’ 


образуют базис плоскости П. Действительно, эти векторы линейно 
независимы и принадлежат каждой из гиперплоскостей (14.27), а сле¬ 
довательно, и их пересечению. 

В приведенных формулах предполагается, что 

Д * 0, а 21 * 0. (14.28) 


Если это не так, то можно принять другую (произвольную) нумерацию 
компонент векторов о и а к {к = 1,2), отличную от принятой выше. 
Например, можно положить 

о = (от,, <7 2 , о у сг 4 ) = (а 12 , а 22 , а п , а ц ), 

\ =■ Кі’ а * 2 « а *з> а *4> = С 41’» «и’)* * = !> 2. 


Поэтому, если системы скольжения независимы, неравенствам (14.28) 
всегда можно удовлетворить.^ 

Перейдем от базиса /? , /? 2 к ортогональному базису е ѵ е ѵ компо¬ 
ненты которого вычисляются по формулам 


е \р Р\р' 

е. = /?_ — 

2р Г2р 


21 + Рі2\Р} 


22 


1 + #і + 4 


V 


Р = 1, 4. 


Тогда, если вектор а* = (ст*, ст 2 , а*, а*) = (ст 21 , а* 2 , ст 21 , а* 2 ) характе¬ 
ризует напряженное состояние, вычисленное по закону Гука в точке 
г, ще активны две системы скольжения, то вектор а, компоненты 
которого вычисляются по формулам 


а 

р 


= Уі е 


ір 


+ у/ 


2 е 2 р' 


р = 1, 2, 3, 4, 
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дает ортогональную проекцию точки а* € Е* на “ребро“ поверхности 
текучести Р. Проекция вектора а* на грани поверхности текучести 
производится в соответствии с формулами (14.20). 


14.2.4. Вариационно-разностная схема 

Вариационно-разностная схема для решения задачи пластического 
течения анизотропного неоднородного тела строится на основе ва¬ 
риационного уравнения Лагранжа, полученного К. Васидзу [2 ] и моди¬ 
фицированного в данной работе для анализа напряженно-деформи¬ 
рованного состояния, описываемого несимметричным тензором напря¬ 
жений. Это уравнение имеет вид 

///(< + Д 'о.) <здѴ • аѵ м + ///« + ДЧ) * А Ч • ~ 

V V 

- Я/ (Л + Д Л) <*(Д«,) ^ (л) - Я (*Ѵ + Д^) д ( Аи ) (14.29) 

ще Р. + АР. и Т. + АТ. — заданные объемные и поверхностные силы, 
1 (дАи. дА и. дАи к дА и к 

а ДЧ У = 2 — - “ - — - — — тензор материального пово- 

' ' ' >, 

рота. 

Уравнение (14.29) рассматривается при дополнительном условии 
и. = и. на поверхности 5 в , т.е. поверхности с заданными граничными 
условиями в перемещениях. 

' ч 

Аппроксимирующие соотношения для производных — в ячейках 

эле 

конечно-разностной сетки, покрывающей расчетную область в двумер¬ 
ной задаче, строятся на основе формулы [19, 21 ] 

/ «, ‘ 4Г 

8гад и = Чг-» (14.30) 

* Я 45 

м 

являющейся следствием теоремы Гаусса—Остроградского и теоремы о 
среднем. 

Здесь и. — і- я компонента вектора перемещений; е/7*— элемент 
дуги контура рассматриваемой ячейки сетки, заданный его внешней 
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нормалью; <18 — элемент поверхности; Д/, Д5 — длина контура и 
площадь ячейки соответственно. 

Различные модификации вариационно-разностной схемы этого ти¬ 
па использовались ранее, например для расчета напряженно-деформи¬ 
рованного состояния упругих анизотропных слоистых оболочек в дву- 
дерной и трехмерной постановке [22]. Для элементов сетки, ограни¬ 
ченных прямолинейными отрезками с длиной Д І к и заданных норма¬ 
лями п к , формула (14.30) приводит к следующей аппроксимации про¬ 
изводных от перемещений для элемента сетки с площадью Д5 : 

X и к*\) ' ' П к 

( бгасі «,), = --—-, (14.31) 


іде и к и и к+1 — соответственно одна из компонент искомого вектора 
перемещений в начальной и конечной точке отрезка АІ к ; / — номер 
компоненты вектора и.; і — номер ячейки, для которой записаны 


аппроксимирующие соотношения. 

Используя формулы касательной линеаризации (14.8) для выра¬ 
жения компонент тензора напряжений Д*а. через приращения тензора 
деформаций Д V., заменяя А V и Д *ш.. их аппроксимацией по формуле 
(14.31), интегралы — конечными суммами по поверхности и контурам 
ячеек, а другие известные функции — их осредненными в пределах 
ячейки значениями, из вариационного уравнения (14.29) получим сле¬ 
дующую систему линейных сеточных уравнений относительно неизве¬ 
стных приращений компонент вектора перемещений Д и р во всех узлах 
сеточной области: 


2 

Д5 

т 

-2 


~А Р С* к, ~ А 4 

2 кі 2 Ч 


Аи р + а Е - А 4 . - (Р + АР )Д« 
4 2 ч ' 4 V 


Д5 (Л,) - 


Д5 


-А р С* ы - А 4 

2 щ ч 2 ш ч 


Аи р + о Е - А 4 .. + С* кІ 

ч 2 т > ч 


^і^Д* ]д5 (Л ° - 

дХ, 2 т >\ т 


- 2 ((Т ч + ДТ )Д’)Д = о 


(14.32) 


при дополнительном условии ( и р ) т = ( и р ) т на граничном контуре Ь т . 
Здесь А', & р фк1 — разностные операторы, определяющие осредненное в 
пределах т-й ячейки значение компонент тензоров деформаций и 
поворота соответственно: 

(АV.) = А' • Ап', (АѴ) = А р • Д и р у 

\ у/ т у 4 ц'т Ш} 1 

а Д* — оператор осреднения перемещений в пределах ячейки. 
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Суммирование в формуле (14.32) проводится по всем ячейкам, 
окружающим тот узел сетки, в котором перемещения варьируются в 
соответствии с видом граничных условий на контуре. 

Решение системы уравнений (14.32) осуществляется методом ис¬ 
ключения Гаусса. По найденному таким образом полю смещений в 
узлах сеточной области вычисляются затем (по приведенным выше 
формулам) все характеристики напряженно-деформированного состо¬ 
яния для (п + 1) шага процесса и выполняются преобразования для 
продолжения решения по параметру нагружения. 


14.3. Компьютерное моделирование 
локализованных эффектов пластического деформирования 
в структурно-неоднородной среде 

Описанная в разд. 14.2 математическая модель была положена в 
основу компьютерного моделирования процесса квазистатического на¬ 
гружения элементов мезообъема структурно-неоднородной среды. Оста¬ 
новимся на роли мезоскопического структурного уровня в процессах 
скольжения и дефектообразования и проанализируем закономерности 
пластического деформирования отдельного зерна поликристаллического 
образца и группы зерен. 

С этой целью рассмотрим несколько модельных структур в порядке 
их усложнения. Во всех случаях разрешенные направления сколь¬ 
жения, задаваемые априори, определяются векторами, лежащими в 
плоскости Хрх ѵ что соответствует задаче о плоской деформации. 

14.3.1. Концентрация напряжений и развитие микрополос 
пластического сдвига в элементах мезоструктуры: 
модельная структура типа *сэндвич“ 

Исследуем случай плоского деформированного состояния образца 
типа “сэндвич" квадратного сечения со стороной 1 см при простейших 
схемах нагружения, сводящихся к одноосному растяжению — сжатию. 
Исходная геометрия образца, система координат и расчетная сетка 
показаны на рис. 14.1. Заштрихована область облегченного скольжения 
по одной базовой системе, ориентированной под углом л /4 к направ¬ 
лению оси растяжения — сжатия. Расчеты выполнены при следующих 
значениях физико-механических характеристик: модуль Юнга 
Е = 7,8 • ІО 5 кг/см 2 ,-.коэффициент Пуассона ѵ = 0,33, предельное на¬ 
пряжение в плоскости сдвига т 0 = 1,8 • 10 2 кг/см 2 . 

Во всех рассмотренных в данном разделе примерах реализована 
кинематическая схема нагружения образца, которой соответствуют 
следующие граничные условия. 

Нижняя граничная поверхность считалась жестко закрепленной: 
и, = 0, и 2 = 0, X Е 5 = 
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Рис. 14.1. Исходная сетка 
при расчете модельной струк¬ 
туры типа “сэндвич". 
Штриховкой отмечена область с за¬ 
данной плоскостью базового сколь¬ 
жения. АВ — граничная поверх¬ 
ность $]_; СО — граничная поверх¬ 
ность $2* 


На верхней границе задавался один из двух типов граничных условий 
О к — номер шага нагружения): 

и г = ± к - Аи, X Е 5 и = 5 2 , (14.33) 

и 1 = О, X е 5 и = 5 2 , и 2 = ± к • Аи, Х65 в = $ 2 , (14.34) 

моделирующих различное число степеней свободы при движении захва¬ 
тов испытательной машины. Условия (14.34) соответствуют растя¬ 
жению — сжатию в жестко закрепленных захватах, условия (14.33) 
означают отсутствие ограничений на боковое (горизонтальное) сме¬ 
щение захватов. Граничные поверхности АО, ВС свободны от на¬ 
грузок. 

Для удобства дальнейших ссылок (14.33), (14.34) будем называть 
первым и вторым типом граничных условий соответственно. 

На рис. 14.2, 14.3 представлены деформированная сетка (а) и поле 
приращений смещений (б) при растяжении — сжатии для двух видов 
граничных условий и схем нагружения. В расчетах реализовано ус¬ 
ловие пластичности, соответствующее модели скольжения по одной 
системе плоскостей, ориентированных под углом в 45° относительно оси 
нагружения. 

Для сравнения на рис. 14.4 приведены результаты расчета для того 
же образца при моделировании пластического течения на основе кри¬ 
терия Мизеса (14.11) и уравнений Прандтля—Рейсса [4—6]. В послед¬ 
нем случае процесс нагружения оказывается нечувствительным к типу 
граничных условий (14.33) или (14.34). В обоих вариантах картина 
Деформации полностью симметрична. 
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Рис. 14.2. Одноосное растяжение (первый тип граничных условий). 

а — деформированная сетка; б — поле приращений смещений. Макроскопическая деформация образца 

7-/ 0 

е * ■ — = ОД и интенсивность деформаций е, * 0,16 в центральной точке {І х / 2, /у/2) при оценке пластичности 

по кусочно-гладкому условию текучести. 


В противоположность этому, если в центральной части образца 
ЕРСН разрешены пластические сдвиги лишь вдоль одной системы 
скольжения, то, во-первых, наблюдаемая картина деформации сущест¬ 
венно несимметрична (особенно показательны приведенные на 
рис. 14.2, 14.3 поля приращений смещений), а, во-вторых, при условии, 
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б 



Рис. 14.4 . Одноосное сжатие (второй тип граничных условий). 

а — деформированная сетка; б — поле приращений смещений. Моделирование пластического течения на 

основе критерия Мизеса. 


что граничные условия заданы в виде (14.33), происходит значительное 
смещение верхней границы ЭС относительно оси симметрии. Такая 
картина горизонтального смещения захватов испытательной машины 
наблюдается и в экспериментах [16, 20]. 

Укажем на следующую отличительную деталь процесса дефор¬ 
мирования. Точки Е, О при растяжении и Р, Н при сжатии являются 
концентраторами напряжений. Данная особенность поля напряжений 
приводит к формированию узких клиновидных областей (с вершинами 
в отмеченных точках), где наблюдается локализованное пластическое 
течение вследствие больших сдвиговых деформаций. В результате здесь 
происходит либо сильное разрушение структуры (в случае хрупких 
материалов), либо разрушение путем сдвига (для пластичных ма¬ 
териалов), вызванное местным сосредоточенным пластическим тече¬ 
нием. Описанные особенности качественно согласуются с наблюдаемой 
картиной разрушения металлических образцов, испытываемых на рас¬ 
тяжение—сжатие [16]. 

Таким образом, приведенные результаты показывают, что описан¬ 
ная в разд. 14.2 модель пластического деформирования, в отличие от 
классической модели Мизеса, позволяет на качественном уровне вос¬ 
производить некоторые известные опытные факты, наблюдаемые при 
простых видах нагружения. 

14.3.2. Фрагмент мезообъема с двумя зернами 

Рассмотрим пример, иллюстрирующий работу одной, а затем двух 
систем скольжения для более сложного элемента структуры, состоящего 
из двух контактирующих зерен 2г0 2 с физико-механическими харак¬ 
теристиками Е — 1,72 • ІО 6 кгс/см 2 , ѵ = 0,312 и предельным каса¬ 
тельным напряжением в первичной системе скольжения 
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граничная поверхность В а 



Х 1г х 

Граничная поверхность 


Рис. 14.5. Исходная структура, включающая два зерна в упругой М рамке“. 

т< Х) = 1,9 • ІО 3 кгс/см 2 . Эти зерна (рис. 14.5) заключены в своеобраз¬ 
ную абсолютно упругую “рамку“ из А1 2 0 3 с физико-механическими 
характеристиками Е = 3,82 • ІО 6 кгс/см 2 , ѵ = 0,253. Упругие пара¬ 
метры соответствуют справочным данным для оксидных керамик при 
растяжении и изгибе [23 ]. 

На верхней и нижней границах “рамки“ задаются граничные 
условия в соответствии с (14.33), (14.34), боковые границы свободны от 
нагрузок. Таким образом, упругая рамка, с одной стороны, передает 
внешнюю нагрузку на элемент мезообъема, с другой — моделирует 
условие стесненной деформации. 

Материалы зерен и “ рамки “, имея в виду чисто иллюстративный 
характер расчетов, выбраны произвольно, но с учетом существенного 
различия упругих констант. Последнее обстоятельство, способствуя 
концентрации напряжений на “внешних” границах зерен (АВ, ВС, СО, 
ОА), позволит представить ожидаемые локальные эффекты внутри 
зерен более выпукло. 

Будем считать, что второе зерно, так же как и окружающая 
“рамка“, деформируется упруго на всех этапах нагружения, для перво¬ 
го зерна зададим две системы скольжения. Пусть направление сколь¬ 
жения т (1) для первой (базовой) системы составляет угол л/4 с по¬ 
ложительным направлением оси ОХ^ в качестве второй (аккомода- 
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Рис. 74.6. Поле смещений 
в образце на первом шаге 
нагружения (упругая дефор¬ 
мация). 

Средняя деформация растяжения 
/-/о 

образца * * —--- 0,0005, вто- 

'0 

рой тип граничных условий. 


данной) возьмем сопряженную систему с направлением скольжения 
Зя/4. Для нее зададим значение предельного касательного напряжения 
ид порядок выше, чем для первичной системы: т< 2) = 10т' 1 ’. Величины 

и т ( 0 2) достаточно условны; здесь важно лишь, чтобы заданные 
системы скольжения активизировались на разных этапах нагружения, 
■*в, неодновременно. Это позволит раздельно наблюдать в первом зерне 
аффекты пластического течения, вызванные единичным и множествен- 
ным скольжением. 

Последовательные этапы нагружения будем характеризовать сред¬ 
ней относительной деформацией растяжения 


* = )Ч> 

/ 0 ,1 — соответственно начальный и текущий размер рассматривае¬ 
мого фрагмента мезообъема вдоль оси растяжения ОУ (ОХ 2 ). 

Двумерные распределения некоторых параметров, характеризу¬ 
ющих напряжённо-деформированное состояние образца, на начальной 
Шругой стадии деформирования приведены на рис. 14.6—14.11. Из 
имеющихся структурных особенностей материала на этой стадии от¬ 
четливо проявляется только более жесткая “рамка“, так как зерна по 
ІИругим свойствам не отличаются друг от друга. По мере нагружения 
^ЙСательные напряжения, действующие в направлении, заданном век¬ 
тором т (1) , возрастают. Когда их абсолютная величина сравняется или 
°8евысит предельное касательное напряжение т* 1} , активизируется пер- 
**чная система скольжения и начинается пластическое течение в пер- 
в °м зерне. Данный этап деформирования соответствует стадии легкого 
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Рис. 14.7 . Упругая деформация в и . 

/-/о 

Средняя деформация растяжения образца В * —;— ** 0,0005. 

'0 


скольжения. Как известно [16], на поверхности образца в это время 
фиксируются тонкие линии скольжения, параллельные одна другой, — 
следы выхода дислокаций, движущихся в плоскости скольжения. Что 
же показывают численные расчеты? 

Компьютерное моделирование стадии легкого скольжения свиде¬ 
тельствует о весьма специфических полях напряжений и деформаций. 
Для каждого параметра на данной стадии формируется характерный 
“волновой рельеф", гребни “волн" которого ориентированы строго 
вдоль направления скольжения (направление скольжения в рассмат¬ 
риваемом примере совпадает с направлением действия максимальных 
касательных напряжений). На рис. 14.12 показано распределение ком¬ 
поненты ш 12 — антисимметричной части тензора дисторсии, харак¬ 
теризующей материальный поворот. Для большей наглядности поле 



Рис. 14.8. Распределение й 12 — материальный поворот точек в упругой области. 

і - іо 

Средняя деформация растяжения образца В * —-— * 0,0005. 
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Рис. 14.9. Упругое напряжения а 12 . 


0 Г1 представлено в виде пространственного распределения и соответст¬ 
вующей карты изолиний. (На пространственное распределение ш п мы 
даотрим со стороны точки С, поэтому первое зерно оказывается на 
заднем плане. Аналогичный угол зрения выбран и для всех последу- 
кйцих рисунков, чтобы особенности рельефа в первом зерне не засло¬ 
няли собой второго зерна. Карты изолиний приводятся в соответствии с 
рис. 14.5.) Рис. 14.12 дает четкое представление об ориентации обла¬ 
стей “выброса" поворота вдоль направления скольжения. Характерный 
.^волновой рельеф" имеет место только для первого зерна с акти¬ 
визированной системой скольжения, тогда как для элементов структу- 
І» находящихся на упругой (а точнее, линейной) стадии дефор- 
имрсзвания, распределение носит достаточно плавный характер. 

;ч 'в Аналогичным образом ведут себя поля напряжений, деформаций и 
. перемещений; они показаны на рис. 14.13—14.15 для более позднего 
Этапа нагружения. К этому моменту в отдельных точках первого зерна 
Начинает активизироваться сопряженная система скольжения, однако 



Рис. 14.10. Упругая деформация е 22 . 
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Рис. 14.11. Упругие напряжения а^ 

ее влияние еще практически не сказывается на приведенных парамет¬ 
рах напряженно-деформированного состояния. Видно, что на стадии 
легкого скольжения напряженно-деформированное состояние сущест¬ 
венно неоднородно, наблюдаются значительные градиенты параметров 
на границах зерен. Причем, очевидно, градиенты по внешнему пе¬ 
риметру второго зерна РВСЕ обусловлены физической неоднородно¬ 
стью — различием упругих модулей зерна и “рамки“, а градиенты на 
границе раздела зерен ЕР и неоднородность распределения параметров 
внутри первого зерна, находящегося в условиях стесненной дефор¬ 
мации, являются следствием пластических сдвигов, происшедших в 
первичной системе скольжения. 

Локализацию пластических деформаций в узких зонах, соответст¬ 
вующих гребням волновых профилей, можно трактовать как прояв¬ 
ление линий скольжения, пересекающих тело зерна. Приведенные 
результаты качественно иллюстрируют следы скольжения, наблюдае¬ 
мые на полированной поверхности нагруженного образца. Волновой 
рельеф (см. рис. 14.14) можно рассматривать как своеобразную реп¬ 
лику, дающую негативное изображение поверхностного рельефа де¬ 
формированного образца. 

Отметим также устойчивость “волновых профилей 44 , сформиро¬ 
вавшихся под воздействием первичной системы скольжения: при даль¬ 
нейшем увеличении деформации картина волновых рельефов качест¬ 
венно не меняется вплоть до момента активизации сопряженной систе¬ 
мы скольжения. Затем наступает стадия множественного скольжения, в 
результате чего структура волновых рельефов претерпевает существен¬ 
ные изменения. Результаты компьютерного моделирования этих про¬ 
цессов проиллюстрированы на рис. 14.16—14.17. 

На начальном этапе взаимодействия двух систем скольжения на¬ 
блюдается фрагментация линий скольжения, что проявляется в разру¬ 
шении волновых рельефов, сформированных первичной системой. Сна¬ 
чала гребни “волн 44 , ориентированные вдоль направления первичного 
скольжения, перерезаются системой впадин, ориентация которых сов- 
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Рис. 14.12. Распределение й 12 при одноосном растяжении образца с двумя зернами 
(первый тип граничных условий), ориентация “хребтов 4 * совпадает с ориентацией пло¬ 
скости максимальных касательных напряжений и плоскости базового скольжения. 

/ - / 0 

Макроскопическая деформация образца € ~ —-— = 0,008. 

•» '0 


падает с направлением скольжения в сопряженной системе. В результа¬ 
те “непрерывные гребни" распадаются на систему отдельных пиков, 
вытянутых по-прежнему вдоль первичной системы скольжения. Эта 
особенность уже заметна на рис. 14.13, а. 

С ростом общей деформации мезообъема сопряженная система 
становится доминирующей и практически полностью уничтожает следы 

2 Заказ № 272 
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а 




скольжения, оставленные первичной системой (см. рис. 14.16). В конце 
концов формируется новая система волновых рельефов, гребни волн 
которых полностью переориентированы в направлении вторичной сис¬ 
темы скольжения (рис. 14.16—14.17). 

Описанная эволюция напряженно-деформированного состояния, с 
одной стороны, объясняется тем, что допустимые касательные напря¬ 
жения в сопряженной системе значительно превосходят величину т^, 
с другой — особенностями структуры рассматриваемого элемента мезо- 
объема. Действительно, направление первичной системы скольжения 
практически ортогонально границе ЕР между зернами. Ввиду этого 
пластические сдвиги, наблюдаемые в первом зерне, блокируются вто¬ 
рым зерном, деформирующимся упруго. После активизации сопряжен¬ 
ной системы скольжения становятся разрешенными пластические сдви¬ 
ги в направлении вектора т (2) . Это направление “почти параллельно” 
границе раздела зерен РЕ, что облегчает зернограничное проскальзы¬ 
вание. Появляющиеся дополнительные степени свободы обеспечивают 
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б 



Рис 14.13. Распределение в 12 (а) и в^ ( б) при одноосном растяжении образца с двумя 
зернами (первый тип граничных условий). 

'-'О 

Макроскопическая деформация образца В * —;— = 0,012. 

*0 

возможность движения зерен как целого (индивидуальных структурных 
элементов) относительно друг друга. Кроме того, протекающая в пер- 
*°м зерне аккомодационная деформация приводит к существенному 
перераспределению напряжений и обеспечивает согласованную реак¬ 
цию отдельных зерен и их окружения (“рамки“) на внешнюю нагруз¬ 
ку, что отчетливо видно из сравнения полей продольной и сдвиговой 
Деформаций на различных этапах нагружения. На начальной, упругой 
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стадии деформирования (рис. 14.10), и впоследствии, на стадии легкого 
скольжения (рис. 14.13, б), на границах АРВ и БЕС наблюдаются 
резкие градиенты продольной деформации е^. Работа аккомодационной 
системы скольжения сначала уменьшает их (рис. 14.16, б), а затем 
снимает полностью (рис. 14.17, б). Это свидетельствует о согласованной 
деформации зерен и их окружения. 

В то же время, как видно из рис. 14.17, развивающиеся процессы 
пластического скольжения в сопряженной системе приводят к фор¬ 
мированию локализованной зоны неоднородной деформации, вытяну¬ 
той вдоль межзеренной границы. Неоднородность поля е 12 говорит об 
интенсивном зернограничном скольжении. На основании рис. 14.17, б 
можно прогнозировать разрушение по межзеренной границе вследствие 
больших локальных деформаций растяжения, которые почти на поря¬ 
док превышают среднюю деформацию мезообъема. 






Рис, 14,14. Распределение о 21 (а) и а 12 (б) при одноосном растяжении образца с двумя 
зернами (первый тип граничных условий). 


'-'о 

Макроскопическая деформация образца € = —-— « 

'О 



Рис. 14.18—14.19 иллюстрируют эволюцию поля плотности объем¬ 
ного момента 

Щ = °п - °п- 

Поясним прежде всего его происхождение. Уже отмечалось, что тензор 
напряжений в рассматриваемой здесь модели может быть несиммет¬ 
ричным. При выводе определяющих соотношений мы не делали каких- 
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Рис. 14,15 . Поле приращений смещений при одноосном растяжении образца с двумя 
зернами (первый тип граничных условий). 

/-/О 

Макроскопическая деформация образца: В = —-— ■ 0,012 (в); 0,02 (6); 0,03 (в); 0,04 (г). 


либо предположений относительно симметрии тензора С* . входящего 
в (14.4), по индексам і и /. В случае кусочно-линейного пластического 
потенциала, отдельные поверхности которого заданы в соответствии с 
(14.13), тензор С* будет несимметричным по этим индексам, посколь¬ 
ку ^ и, значит, в (14.4) будет выполнено неравенство 

д// да.. * д//да.., что и означает С* ^ С* . Отсюда следует, что после 
активизации процесса скольжения тензор напряжений, бывший сим¬ 
метричным на стадии упругого деформирования, лишается данного 
свойства. 













































































































с г і і _ си _._^_ і _^^ 

О * 


Начало рис 14.16 . 

Несимметрия тензора напряжений влечет за собой глубокие по¬ 
следствия. В таком случае, кроме тензора силовых напряжений о.., 
необходимо вводить тензор моментных напряжений, тензор изгиба — 
кручения, дополнительные определяющие уравнения для этих тензоров 
н т.д. Указанным вопросам посвящена гл. 3. Рассматривая здесь про¬ 
стейший вариант математической модели с несимметричным тензором 
и не желая усложнять ее кинематическую сторону, введем до¬ 
полнительные предположения. Во-первых, будем считать элементар¬ 
ный объем материала абсолютно жестким по отношению к деформации 
изгиба — кручения и все кинематические аспекты модели описывать 
симметричным тензором (полных) деформаций. Во-вторых, предпо¬ 
ложим, что отсутствуют распределенные поверхностные пары сил и 
Реакция элементарного объема материала на внешнее силовое воз- 
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действие полностью определяется несимметричным тензором напря¬ 
жений а... 

С учетом этих предположений локальное уравнение баланса мо¬ 
мента количества движения [4 ] запишется в виде 


где М. — компоненты вектора объемного момента. Предыдущая форму¬ 
ла следует из данного соотношения для случая плоской деформации. 
Таким образом, антисимметричная часть тензора напряжений уравно¬ 
вешивает объемные моменты. Происхождение последних связано с 
микроструктурными изменениями в кристаллических зернах вслед¬ 
ствие скольжения по определенным кристаллографическим плоскос¬ 
тям. 

Объемный момент сначала возникает в области, прилегающей к 
межзеренной границе (рис. 14.18, а). Интересно, что в указанной 
области наблюдается существенное падение значений компоненты тен- 
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Рис. 14.16. Распределение е п ( а ), е 22 (б) и & п (в) при одноосном растяжении образца 
с двумя зернами (первый тип граничных условий). 

/-/о 

Макроскопическая деформация образца Е ■ —;— * 0,03. 

‘О 

зора напряжений о 22 (рис. 14.18, в). Это довольно неожиданный резуль- 
тат > когда при нарастании общей деформации растяжения и возрастаю¬ 
щем напряжении > 0 появляется локальная область с пониженным 
Уровнем растягивающих напряжений. 

По мере развития пластического течения в первом зерне фор¬ 
мируется характерный рельеф (рис. 14.19, а), вполне аналогичный уже 
Рассмотренным для других параметров. Активизация сопряженной сис- 
^Щ*ы скольжения в значительной степени сглаживает его и приводит к 
°бразованию своеобразного “плато“ с резким градиентом на границе 






зерен (рис.14.19, б). Далее процесс скольжения по обеим системам 
приводит к довольно сложной и достаточно хаотичной картине в рас¬ 
пределении плотности объемного момента, состоящей из отдельных 
пиков и гребней (рис. 14.19, в, г). 

Любопытную дополнительную информацию о протекающих про¬ 
цессах упруго-пластического деформирования дает анализ векторного 
поля приращений перемещений А и (оно показано на рис. 14.6, 14.15). 
Заметим, что если в качестве параметра нагружения использовать 
реальное физическое время, то представленные на рисунках результа¬ 
ты можно трактовать как поле скоростей, соответствующее бесконечно 
медленному нагружению. Упругая реакция материала на начальном 
этапе нагружения приводит к формированию абсолютно симметричной 
картины деформирования (рис. 14.6), которая затем по мере нагру¬ 
жения претерпевает существенные изменения. 
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Работа первичной системы скольжения (рис. 14.7) приводит к то- 
М У» что одна часть элемента мезообъема стремится сдвинуться от¬ 
носительно другой. Для удобства обсуждения результатов мысленно 
Единим прямой линией точки А и С на рис. 14.5 и обозначим точку 
пересечения линии с границей ЕР через О. Из рис. 14.15, а видно, что 
Част ь мезообъема, лежащая выше прямой АС, движется вверх и вправо, 
в Ю время как другая часть, находящаяся ниже этой прямой, остается 
практически неподвижной. Аналогичная ситуация уже была проил- 
ліострирована на примере структуры типа “сэндвич** (см. рис. 14.2). 
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Рис . 14.17 . Распределение е п (а), с 2 2 ^ и ^12 ^ П Р И °Д но °сном растяжении образца 
с двумя зернами (первый тип граничных условий). 

'-'о 

Макроскопическая деформация образца Е * —-— * 0,04. 


Такая картина деформирования обусловлена действием единственной 
системы скольжения, движущей же силой процесса является возникаю¬ 
щее поле объемного момента. В итоге одна часть образца сдвигается 
относительно другой, и суммарный момент количества движения оста¬ 
ется равным нулю. 

Бели дальнейшее нагружение не приведет к активизации аккомо¬ 
дационных процессов, то, очевидно, произойдет разрушение образца 
вследствие больших пластических сдвигов в окрестности линии АС. 
Если же активизируется аккомодационная система скольжения, то 
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Рис. 14.18. Начальная стадия активизации базовой системы скольжения. 

/-/ 0 
'о 

сдвиговая компонента тензора напряжений « — нормальная компонента тензора напряжений о^. 


Макроскопическая деформация образца е > 


• 0,0016. а - плотность объемного момента Му б — 


ситуация качественно изменяется. Результаты, приведенные на 
рис. 14.15, б — г, показывают, что картина течения в значительной 
степени симметризуется. (В связи с этим отметим, что если положить 
т д 2) = т< ц и разрешить пластически деформироваться второму зерну, то 
поле перемещений будет полностью симметричным.) В результате де¬ 
формируются четыре треугольные области, для каждой из которых 
характерно определенное (преимущественное) направление перемеще¬ 
ния. Если отвлечься от некоторых второстепенных деталей, то можно 
сказать, что область АРО первого зерна вместе с прилегающей обла¬ 
стью “рамки“ остается неподвижной, симметрично расположенная об¬ 
ласть второго зерна СЕО и прилегающая “рамка“ движутся вертикаль¬ 
но вверх, оставшиеся “боковые 11 области зерен перемещаются вверх и 
к центру. Схематически ситуация выглядит так, что “боковые** треу- 
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Рис. 14.20. Плотность объемного момента М 3 при активизации базовых систем сколь¬ 
жения в обоих зернах. 

/-/ 0 

Макроскопическая деформация образца € * —-— » 0,02. 


гольные области, двигаясь навстречу друг другу и скользя вдоль линий 
АС и ЕР, выталкивают часть образца, оставляя нижнюю часть не¬ 
подвижной. 

Резкое изменение ориентации поля перемещений в окрестности 
линий АС и ЕР позволяет прогнозировать зарождение несплошностей и 
возможное в дальнейшем разрушение именно в этих областях. 
Ориентация зон возможного разрушения близка к ориентации плоско¬ 
стей максимальных касательных напряжений. 

Исследуя случай пластического деформирования одного зерна, мы 
считали, что пластические сдвиги во втором зерне полностью за¬ 
блокированы, и оно может деформироваться только упруго. Этот слу¬ 
чай, довольно искусственный с физической точки зрения, был рассмот¬ 
рен с целью иллюстрации процессов концентрации напряжений и 
локализации пластической деформации в отдельном зерне. Предпо¬ 
ложим теперь, что в обоих зернах реализуется схема пластического 
деформирования с единственной (для каждого зерна своей) системой 
скольжения. Пусть система плоскостей скольжения в первом и втором 
зерне задана векторами т (1) и т (2) , составляющими с осью ОХ у угол 
Зл/4 — для первого и л/4 — для второго. 

Результаты компьютерного моделирования приведены на 
рис. 14.20—14.21. В данном случае процесс нагружения приводит к 
формированию в пределах каждого зерна неоднородного напряженно- 
деформированного состояния и образованию локализованных полос 
пластического сдвига, ориентированных вдоль заданных направлений 
скольжения. В то же время интегральные (осредненные) характе¬ 
ристики деформации отдельных зерен существенно различаются. Рабо¬ 
та первичных систем скольжения в пределах каждого зерна порождает 
поле материальных поворотов на более высоком уровне — уровне 
фрагментов мезоструктуры. В результате каждое зерно стремится по¬ 
вернуться относительно своего окружения как отдельная индивидуаль¬ 
ная структурная единица. Рис. 14.20 и 14.21, б показывают, что ма- 
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термальные повороты зерен как целого имеют различные знаки. Пово¬ 
рот соседних зерен в противоположных направлениях приводит к рез¬ 
ким градиентам параметров в окрестности межзеренной границы 
(рис. 14.21, а, в, г). Эта область при выполнении определенных ус¬ 
ловий [1 ] является в дальнейшем либо источником вторичных дефор¬ 
мационных дефектов аккомодационной природы, либо местом зарож¬ 
дения несплошностей и трещин. 


14.3.3. Фрагмент мезообъема с тремя зернами 

В приведенных примерах расчета элементы структуры и образец в 
целом находились в условиях достаточно простого нагружения как в 
упругой области, так и после активизации какой-либо системы сколь¬ 
жения. В частности, ориентация базовых плоскостей скольжения совпа¬ 
дала с ориентацией плоскости максимальных касательных напряжений. 
Понятно, что в такой ситуации трудно оценить, какой же из этих 
факторов в большей степени определяет общую картину деформи¬ 
рования элементов структуры и образца в целом, локализацию дефор- 






Начало рис. 14.21. 


мадий и развитие полос сдвига. Очевидно также, что для поликрис- 
таллических материалов, когда количество зерен достаточно велико, 
Дет никаких оснований полагать, что будут выполняться условия от¬ 
носительно простого нагружения для отдельного зерна, даже если на 
макроуровне они выполняются. 

Пример расчета, который приводится далее, показывает, как уди¬ 
вительно быстро начинают проявляться качественные изменения кар¬ 
тины деформирования с ростом числа элементов, отличающихся только 
ОДним структурообразующим параметров — ориентацией базовой сис¬ 
темы скольжения. По мере увеличения количества зерен условия на- 
Ч?ужения каждого из них в отдельности усложняются, и именно в этой 
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Рис. 14.21. Компоненты тейзора деформации е 22 ( а ), тензора поворота □ 12 (б), тензоров 

напряжений а 12 (в) и о 22 (г). 

/-/о 

Макроскопическая деформация образца Е = —-— = 0,02. 

'0 


ситуации наиболее заметно взаимовлияние неоднородности, т.е. изме¬ 
нение напряженно-деформированного состояния при переходе от точки 
к точке, и свойств материала в данной точке образца. Вероятно, 
численный эксперимент становится единственной возможностью 
оценить напряженно-деформированное состояние элементов структуры 
на основе модельных представлений о свойствах материала в отдельной 
точке и выделить наиболее значимые факторы. Следующий пример 
позволяет, по крайней мере, оценить возможности предложенной 
модели ,для получения ответа на эти вопросы. 

Исследуем образец из трех контактирующих зерен, аналогичный 
образцу в предыдущем примере, но отличающийся от него лишь тем, 
что второе зерно разбито границей ОН на два зерна (рис. 14.22). 
Условия нагружения соответствуют граничным условиям второго типа, 
внешние размеры образца и параметры сетки такие же, как для 
рассмотренной ранее структуры с двумя зернами. Базовая плоскость 
скольжения определяется нормалью п , ориентированной для первого 
зерна под углом 8л/12, для второго — под углом 5л/12, а для 
третьего — под углом 11л/12 к оси Х ѵ Работа аккомодационной 
системы не рассматривается. 
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Граничная поверхность 



Х,,х 


Граничная поверхность 8 1 

Рис. 14.22. Исходная структура, включающая три зерна в упругой “рамке 44 . 


На рис. 14.23 приведена поверхность распределения деформации 
е п для момента, когда активизировалась базовая система скольжения в 
большинстве расчетных ячеек первого и второго зерен и приблизитель¬ 
но в 60 % третьего зерна. Она показана под разными углами зрения с 
тем, чтобы можно было оценить ориентацию областей локализации 
деформаций в сравнении с заданной ориентацией базовых плоскостей 
скольжения в каждом из зерен. Напомним, что плоскость максималь¬ 
ных касательных напряжений, как и в предыдущих случаях, ориен¬ 
тирована под углом + л/4 или - л/4 к оси растяжения Х г 

На рис. 14.24 представлена деформация е 12 для момента, когда 
визовая система скольжения активизировалась практически во всех 
Расчетных ячейках зерен, показанная также под разными углами зре¬ 
ния и в виде карты изолиний с тем, чтобы можно было оценить 
ориентацию областей локализации деформаций в сравнении с заданной 
ориентацией базовых плоскостей скольжения в каждом из зерен. При¬ 
ведены карты изолиний для областей положительных (рис. 14.24, д) и 
отрицательных (рис. 14.24, ё) значений компоненты тензора дефор¬ 
маций е 12 . 

На рис. 14.25, а, 6 показано распределение компоненты 52 12 тензора 
материального поворота, а на рис. 14.25, в, г — карты изолиний для 
областей положительных и отрицательных значений компоненты тен¬ 
ора поворота Й 12 . 
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Начало рис. 14.23. 
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Начало рис: 14.24. 




- 0.027^ 
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Начало рис 14.26 . 
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распределение плотности объемного момента М ъ на различных 
паХ деформирования, иллюстрирующее развитие областей, в кото- 
ых начинается активизация базовых систем скольжения, приведено на 
Р 14.26. Хорошо видно, что по сравнению с расчетом образца из 
Р х зерен существенно возрастает степень неоднородности напряжен- 
^^деформированного состояния структуры в целом и каждого зерна в 
отдельности. В частности, внутри первого зерна появляется область с 
большими градиентами деформаций, ориентированная вдоль линии АС. 
Данное обстоятельство позволяет предположить возможность внутризе- 
ренного разрушения по этой линии с образованием новой границы. 

Итак, ориентация локализованных полос пластического сдвига в 
более или менее сложных структурах определяется как заданным 
направлением скольжения, так и ориентацией плоскостей максималь¬ 
ных касательных напряжений в каждом элементе структуры. 


14.4. Особенности напряженно-деформированного состояния 
и локализация пластической деформации, 
обусловленные неоднородностью 
внутреннего строения материала 

Примером изучения особенностей механического поведения объе¬ 
мов материала мезоскопического масштаба, но на другом; структурном 
мезоуровне является компьютерное моделирование процесса дефор¬ 
мации в рамках структурно-неоднородной, но изотропной среды. В этом 
случае структурные элементы материала бывают достаточно круп¬ 
ными, чтобы можно было абстрагироваться от их кристаллического 
строения и считать их изотропными. Однако физико-механические 
свойства отдельных структурных элементов различаются: они могут 
быть совершенно разными, как, например, в композите, либо раз¬ 
личаться лишь некоторыми физико-механическими свойствами раз¬ 
личных элементов, а остальные свойства будут совпадать. Так, могут 
различаться только пластические свойства вблизи границ раздела в 
металлических сплавах. 

Анализ особенностей упругого и пластического поведения струк¬ 
турно-неоднородного изотропного материала позволяет выявить те из¬ 
менения в напряженно-деформированном состоянии и те явления, со¬ 
провождающие развитие пластических деформаций, которые обуслов¬ 
лены именно неоднородностью упругих и пластических свойств раз¬ 
личных фрагментов внутренней структуры материала. 

Широко известны факты о концентрации напряжений вблизи об¬ 
ласти геометрической неоднородности (выточки, полости, угловые точ- 
Ки ) и вблизи границ раздела различных фрагментов (стыки зерен, 
^пример). Но влияние неоднородности упругих и пластических 
свойств различных элементов внутренней структуры на изменение 
^ЗДряженно-деформированного состояния и процесса пластического де¬ 
формирования материалов до сих пор систематически не исследовано. 
°°бще, проблема изучения и классификации концентраторов напря- 
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Рис. 14.27. Исходная структура мезообъема А1—ІЛ сплава. 

а — с непрерывными оксидными прослойками; б — с разрывными. 


жений различной природы и различного пространственного масштаба 
очень важна и актуальна в связи с проблемой компьютерного конст¬ 
руирования новых материалов. 

В рамках данной работы невозможно полностью осветить все ас¬ 
пекты рассмотренной задачи, однако основные моменты в характере 
влияния неоднородности внутреннего строения материалов на напря¬ 
женно-деформированное состояние и процессы локализации пластичес¬ 
кой деформации нашли свое отражение в анализе выполненных расчетов. 

В мезообъеме, при локализации деформации, процессы протекают 
с большей скоростью, чем характерная скорость нагружения. Особенно 
это справедливо для медленных, квазистатических нагружений. Кроме 
того, очень важно проследить динамику зарождения очагов пласти¬ 
ческих деформаций и релаксации напряжений при их развитии. Поэто¬ 
му для исследования развития процессов деформации и сопровожда¬ 
ющих ее явлений следует решать полную динамическую систему урав¬ 
нений (см. гл. 3). Задание модели пластичности определяется в этой 
системе уравнений заданием е р . Так как среду мы договорились считать 
изотропной, то можно применить классическую модель упруго-идеаль¬ 
нопластического тела с критерием текучести типа Мизеса. В данном 
случае подразумевается, что релаксация происходит мгновенно (время 
релаксации гораздо меньше шага по времени при проведении расчетов) 
и вместо задания кинетики е? можно применить известную процедуру 
сноса компонент тензора напряжений на круг текучести [19]. 

К сожалению, имеющиеся численные методы решения таких сис¬ 
тем, развитые для задач гидродинамики и высокоскоростной дефор¬ 
мации, требуют слишком большого количества машинного времени для 
моделирования реальных процессов с невысокой скоростью деформа¬ 
ции. Последнее вызвано тем, что по условию устойчивости разностной 
схемы шаги по времени должны быть очень малы. Этот недостаток 
может быть устранен, если расчеты выполнять в масштабе сжатого 
времени [24, 25]. 
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Для проведения расче¬ 
тов применялась конечно¬ 
разностная схема типа “ме¬ 
тода Уилкинса" [19, 26] на 
четырехугольной равномер¬ 
ной разностной сетке, кото¬ 
рая позволяет свести к ми¬ 
нимуму влияние замены 
производных разностной ап¬ 
проксимацией на симмет¬ 
ричность получаемого ре¬ 
шения. Так, например, из¬ 
вестно, что при использова¬ 
нии треугольной разностной 
сетки, когда треугольники 
являются прямоугольными, 
решение для однородных 
изотропных сред получается 
не симметричным [26 ], а 
как бы скошенным в на¬ 
правлении гипотенуз пря¬ 
моугольных треугольников. 
И даже применение равно¬ 
сторонних треугольников 
дает менее симметричное 
решение, чем использова¬ 
ние квадратных сеток. В на¬ 
шем случае это очень важ¬ 
но, так как изменение сим¬ 
метрии решения за счет 
разностной аппроксимации 
может оказаться равным по 
порядку влиянию неодно¬ 
родности среды и либо га¬ 
сить, либо усиливать пос¬ 
леднее. 

Локализованное разви¬ 
тие пластических дефор¬ 
маций и особенности де¬ 
формированного состояния 
в структурно-неоднородной 
среде видны на рис. 14.27— 
14.30. Здесь представлены 
результаты моделирования 
одноосного растяжения ме- 
зообъемов алюминиево-ли¬ 
тиевого сплава. Характер¬ 
ной особенностью внутрен- 
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ней структуры этого материала является наличие тонких прослоек из 
оксидов между относительно крупными фрагментами почти чистого 
сплава А1— Ьі. Оксидные прослойки имеют низкие прочностные свойст¬ 
ва практически не испытывают пластических деформаций и ответст¬ 
венны за низкую пластичность А1— Іл сплавов целиком. Расчеты пока¬ 
зали, что уже при общей деформации мезообъема 0,1 %, характерной 
для упругих деформаций, внутри мезообъема в оксидных прослой¬ 
ках и прилегающих к ним областях фрагментов наблюдаются развитые 
пластические деформации (см. рис. 14.28). Интересную особенность 
имеет распределение поля поворотной части деформаций со г = 
= 1/2 (ди/ду — до/дх). Повороты одного знака локализуются вдоль 
границ раздела (прослоек), наклоненных вправо от оси деформации, а 
повороты противоположного знака — вдоль прослоек, наклоненных 
влево от оси (рис. 14.29). 

На рис. 14.30, а приведена карта крупнозернистого алюминиевого 
образца, в котором предполагалась неоднородность только прочностных 
свойств в различных зернах и приграничных областях, отмеченных 
различными маркерами. Пределы текучести в этих областях брались в 
2 раза меньше, чем в самих зернах. В таком образце укладывается 
всего несколько зерен, поэтому его можно считать объемом мезо¬ 
скопического масштаба. Расчеты одноосного растяжения образца 
выявили следующие особенности процесса пластического деформи¬ 
рования. Пластические деформации начинаются в области с на¬ 
именьшей прочностью. В дальнейшем образуются полосы локализован¬ 
ного сдвига, проходящие через весь образец перпендикулярно оси 
растяжения, причем они могут проходить через различные зерна 
(рис. 14.30, б). Вдоль таких полос отмечаются выбросы поворотов, 
знак которых зависит от направления наклона полосы к оси дефор¬ 
мации. 

Картина распределений поворотов по всей поверхности образца 
при появлении локализованных полос сдвига показана на рис. 14.31. 
На рис. 14.32 представлены графики распределений сдвигов и поворо¬ 
тов вдоль оси образца в различные моменты времени. На начальном 
этапе, когда деформации упругие, распределение сдвигов и поворотов 
имеет плавный волновой характер. При локализации пластических 
Деформаций в области развития локализованных сдвигов образуются 
пики поворотов и сдвигов. Они растут по мере увеличения общей 
деформации образца. 

Таким образом, можно отметить, что для деформации структурно¬ 
неоднородного материала характерна неоднородность напряженного со¬ 
стояния, масштаб которой зависит от масштаба элементов внутренней 
структуры. В этих условиях процесс пластического деформирования 
протекает существенно неоднородно. Пластические деформации зарож¬ 
даются в областях концентрации напряжений и в наименее прочных 
элементах структуры, затем образуются полосы локализованного сдви¬ 
гу, где пластические деформации значительно превышают средние 
Деформации. В этих полосах наблюдаются выбросы значений сдвиговой 
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Рис. 14.31. Распределение поворотов <о 2 в деформированном образце при появлении 
полос локализованного сдвига. 



Рис. 14.32. Распределение сдвигов е и поворотов ш 2 вдоль оси образца в разные момен¬ 
ты времени. 

и поворотной составляющих тензора пластической дисторсии, знак 
которых зависит от ориентации полосы относительно оси дефор¬ 
мации. 


14.5. Методика конечно-разностного моделирования 
разрушения при нагружении сплошной среды 

Все образцы, для которых проводятся расчеты, не являются перво¬ 
начально сплошными, сплошность есть просто идеализация, которая 
позволяет механикам применять аппарат дифференциального и интег¬ 
рального исчисления. При этом условливаются, что в элементарных 
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для данной задачи объемах частиц среды столько, сколько требуется 
для осреднения по ансамблю. Очевидно, что на каждом масштабном 
уровне в процессе нагружения тела могут возникать несплошности 
(поры, трещины), характерный размер которых много меньше элемен¬ 
тарного расчетного размера, принятого на данном уровне (одним из 
распространенных способов расчета таких несплошностей является вве¬ 
дение статических и динамических поправок в упругие константы и 
последующее решение задачи как для сплошной среды, т.е. применение 
модели пористого тела). 

Однако на любом масштабном уровне при разрушении может 
возникнуть ситуация, когда вновь образованные несплошности имеют 
характерные размеры одного порядка с элементарными расчетными 
объемами. Ниже будет описана методика, предложенная одним из 
авторов в 1983 г. (см. [27]), позволяющая и в этом случае продолжать 
решение задачи с учетом вновь образованных при разрушении свобод¬ 
ных поверхностей. 

В основе методики лежит следующее соображение принципиально¬ 
го характера. Пусть имеется область В некоторой сплошной среды. При 
лагранжевом подходе к описанию движения среды считают известными 
начальные координаты любой точки х° 2 , х®) из области И и 

функции, переводящие координаты х в х. при перемещении точки М° 
в положение М: 

X, = 8і(х° ѵ Х° 2 , х”, (). (14.35) 

Этим достигается индивидуализация каждой точки области В , 
которую “помечают" и следят за ее движением. Чаще всего полагают, 
что функции %. непрерывные и дифференцируемые столько раз, сколько 
понадобится. Строго грворя, при движении сплошной среды должно 
иметь место взаимно однозначное соответствие между точкой среды в 
текущий момент времени и ее начальным “образом". Но при разру¬ 
шении (трещишь и порообразовании) две первоначально достаточно 
близкие друг к другу точки могут оказаться на разных берегах тре¬ 
щины (поры), а если математически трактовать разрушение как раз¬ 
двоение одной точки среды, то диффеоморфизм (14.35) не выполняется, 
и требование к функциям изменится — они должны стать кусочно¬ 
непрерывными. Итак, суть проблемы при численном моделировании 
процесса разрушения — нарушение диффеоморфизма (14.35). 

Проблема решается следующим образом. Каждой индивидуальной 
материальной частице сплошной среды ставят в соответствие несколько 
математических точек (т.е. записывают несколько соотношений 
(14.35)), в неразрушенном месте формально совпадающих, и учитыва¬ 
ют это уравнениями движения для дополнительных точек и изме¬ 
нениями в формулах для компонент тензора скоростей деформации. 
Для этого в конечно-разностном описании в начальный момент вре¬ 
мени задается не одна вмороженная лагранжева сетка, а две и более. 
Ниже будет использоваться метод Уилкинса, для которого в узлах 
определяются координаты и скорости, а в центрах ячеек — все осталь- 
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ные величины. Опишем вкратце изменение алгоритма метода Уилкинса 
для случая двух вмороженных сеток (подобная реализация названа 
рями в [27] методом раздвоения точек сетки). 

В начальный момент времени задают две совокупности координат 
и скоростей: [х, у, х, у} и {х', у', х', у'}; при выполнении для координат 
х и у диффеоморфизма (14.35) эти совокупности формально совпадают. 
При нарушении (14.35) (т.е. при разрушении) будем иметь в виду, что 
ничто не мешало кроме (14.35) записать аналогичную формулу для 
х', у', т.е. считать, что имеются две сопутствующие лагранжевы систе¬ 
мы координат и два диффеоморфизма; тогда одной точке в начальной 
среде будет соответствовать одна и только одна точка в разрушенной. В 
этом — принципиальная основа метода. Теперь все контуры интег¬ 
рирования нужно сделать кусочно-непрерывными и обеспечить на 
вновь образованных поверхностях соответствующие граничные усло¬ 
вия. 

Элементарная (минимальная) трещина представлена на рис. 14.33. 
При этом совокупность (х, у, х, у} определяет все точки сетки, кроме 
лежащих на “верхнем 14 берегу трещины, а {х', у', х', у'} — все точки, 
кроме лежащих на “нижнем 44 берегу. Значит, для ячейки, лежащей над 
трещиной, координаты и скорости должны браться из совокупности 
{х\ у', х', у'}. При прохождении упругих волн берега трещины могут 
схлопнуться (залечивание трещины). Для более точного описания 
взаимодействия берегов в случае их локального скольжения относи¬ 
тельно друг друга в [27 ] предложена специальная методика, здесь не 
обсуждаемая. 

На рис. 14.34 показаны два из возможных в данном методе случая 
встречи и пересечения трещин. Очевидно, что двух определяющих 
совокупностей здесь недостаточно, поскольку необходимо “расчетве- 
рение 44 координат и скоростей. При этом нужно задавать четыре соот¬ 
ношения типа (14.35), тогда даже при разлете тела на части диффео¬ 
морфизм выполняется. Подчеркнем еще раз, что лагранжевы координа¬ 
ты (индексы і, к в разностной схеме) остаются неизменными, но в 
соответствии с формулами (14.33) вычисляется метрика сплошной среды. 

При моделировании распространения волн в средах, содержащих 
трещины, необходимо учитывать свойства трещин — высвобождение 
энергии за счет вновь образованных свободных поверхностей и дис¬ 
сипацию энергии за счет концентрации напряжений вблизи кончика 
трещины. Если выполнение первого свойства в описанной методике не 
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Рис. 14.34. Некоторые слу¬ 
чаи нарушения сплошности 
для прямоугольной сетки. 


вызывает сомнения, то со вторым не все так очевидно. Поэтому одна из 
главных задач — показать, что при выбранном формализме описания 
разрушения единичная трещина будет доставлять концентрацию на¬ 
пряжения. Следовательно, необходимо решить модельную задачу для 
одиночной трещины. 

В качестве такой задачи выбран расчет поведений образца с тре¬ 
щиной при одноосном растяжении (см. также [28]). Решить ее можно 
численно описанным методом в упругой и упругопластической поста¬ 
новках для плоского случая. На двух противоположных торцах задава¬ 
лось медленно нарастающее нормальное к трещине растягивающее 
напряжение, две другие поверхности были свободными. Остановимся 
подробнее на результатах расчета задачи для упругого материала. 
Заметим, что концентрация напряжений не возникает сразу при прило¬ 
жении напряжения. Необходимо некоторое время для того, чтобы волна 
растяжения достигла берегов трещины, затем берега начинают посте¬ 
пенно расходиться, что и приводит к концентрации напряжений. В 
данной задаче примерно через 15 мкс после начала процесса поле 
напряжений становится почти стационарным. Некоторые колебания 
остаются около берегов трещины и вблизи боковых свободных поверх¬ 
ностей. 

Профиль напряжения о вдоль оси трещины для нескольких мо¬ 
ментов времени приведен на рис. 14.35. Видна резкая концентрация 
напряжений в вершине трещины. Заметим, что в методе Уилкинса 
значения напряжений определяются в центрах ячеек, поэтому пиковое 
значение напряжения представляет собой значение не в особой точке, 
которой является вершина трещины, а на некотором расстоянии Дх/2 
от нее. Этот способ аппроксимации, таким образом, позволяет избе¬ 
жать бесконечных значений, что и делает его очень удобным при 
решении задач такого рода. 

Один из самых распространенных экспериментальных методов 
исследования напряжений в твердых телах — метод динамической 
фотоупругости. Уже классическими стали кинокадры изохром для не¬ 
подвижной и распространяющихся трещин. Изохромы в данном случае 
соответствуют линиям максимальных касательных напряжений, поэто¬ 
му по полученным при решении модельной задачи полям напряжений 
в каждой расчетной точке были вычислены их значения по формуле 


т 


а 1 Г 


где о. 


и о 2 — главные напряжения. На рис. 14.36 дана 
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Рис. 14.35 . Динамика концентрации напряжений вдоль линии трещины. 


картина касательных напряжений для момента времени 11,44 мкс. На 
внешней линии хорошо видно влияние свободных поверхностей. Приве¬ 
денная картина качественно согласуется с результатами, полученными 
по методу фотоупругости и опубликованными в [29, 30 ]. 

При дальнейшем повышении нагрузки начинается пластическое 
течение в локальных зонах образца. Такие особенности, как концент¬ 
рация напряжений и характерные изолинии касательных напряжений 
для релаксирующего материала, также имеют место, но в значительно 
меньшей степени. Более важной характеристикой для упругопластиче¬ 
ского материала нужно считать, на наш взгляд, области пластической 
деформации. Те зоны расчетной области, в которых выполнилось ус- 
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ловие пластичности, в целом выглядят так, как показано на рис. 14.36. 
А. Кфури и Дж. Райс [31, 32 ] привели результаты расчета аналогичной 
задачи по методу конечных элементов с высвобождением узлов. Их 
результаты, учитывающие модель Дагдейла—Билби—Котрелла— 
Свиндена [33], качественно хорошо совпадают с зоной пластичности, 
рассчитанной методом раздвоения точек сетки. Итак, проведенные 
расчеты свидетельствуют, что предложенная модель трещины достаточ¬ 
но адекватно описывает концентрацию напряжений вблизи кончика 
трещины и релаксационные процессы в этой области. 

Реализация возможности трещинообразования в каждой точке рас¬ 
четной области в сочетании с соответствующим критерием разрушения 
позволяет проводить расчет множественного трещинообразования пер¬ 
воначально сплошной среды. Пример такого расчета представлен на 
рис. 14.37; хорошо видны мезотрещины как внутри более хрупких 
зерен композита, так и на границах матрицы с зернами в мезообъеме. 
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Выше была изложена методика расчетов пластических деформа¬ 
ций, когда активизирована одна или несколько систем скольжений. 
Такая схема деформирования материала в точке часто не способна 
полностью обеспечить необходимую аккомодацию. Предложенная ме¬ 
тодика расчета разрушения позволяет при образовании и раскрытии 
мезотрещин в этой локальной области аккомодировать путем накоп¬ 
ления мезоповреждений среды. Разрушение становится определенной 
стадией эволюции мезоструктуры материала, когда микроскопические 
механизмы не в состоянии обеспечить необходимую пластическую 
деформацию. 

Таким образом, с использованием метода раздвоения точек сетки 
может быть смоделирована (“синтезирована") трещиноватая среда [34] 
как результат решения задачи о сложном нагружении некоторого ре¬ 
ального тела, в котором учтены как характерные неоднородности мезо- 
строения, так и принята во внимание реальная схема деформирования 
материала в точке. 


* * * 

С точки зрения методологии, в проблеме компьютерного конст¬ 
руирования материалов можно выделить несколько направлений, каж¬ 
дое из которых содержит, в свою очередь, множество вопросов более 
частного характера. 

Это, во-первых, разработка адекватных физических и матема¬ 
тических моделей, детально описывающих отклик структурно-неодно¬ 
родной среды на внешнее воздействие. В некоторых случаях, как 
показано в разд. 14.3, для этих целей вполне пригодны классические 
модели механики сплошной среды. Однако более детальное исследо¬ 
вание концентраторов напряжений различного масштаба и различной 
физической природы, а также описание локализованных эффектов 
пластического деформирования в масштабе отдельных структурных 
единиц сложно организованных сред, требуют разработки матема¬ 
тических моделей, основанных на реальной схеме пластического де¬ 
формирования кристаллических твердых тел. Описанная в разд. 14.2 
модель в определенной мере отражает процессы, происходящие внутри 
отдельных кристаллических зерен, хотя и не воспроизводит их точным 
и полным образом. Уточнение данной модели связано с учетом процес¬ 
сов упрочнения и взаимного влияния различных систем скольжения 
друг на друга. 

Развитая методология позволяет на стадии расчетов реальных ме- 
зоструктур рассматривать разрушение как заключительную стадию 
эволюции внутренней структуры материала. Причем накопление и 
развитие мезоскопических повреждений будет полностью определено 
микроскопическими процессами на уровне элементарных носителей 
пластической деформации. Трещина образуется, когда необходимая 
Для сохранения сплошности материала локальная пластическая де¬ 
формация не может быть обеспечена имеющимися в материале пото¬ 
ками деформационных дефектов. 
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Развитие этого направления позволит по-новому подойти к опи¬ 
санию самого разрушения и созданию физически обоснованной ме¬ 
тодики конструирования материалов. 

Дальнейшая работа должна быть направлена на синтез интег¬ 
рированных математических моделей, правильно воспроизводящих все 
особенности эволюции внутренней структуры одно- и многофазных 
структурно-неоднородных сред. 

Второе направление заключается в разработке эффективных чис¬ 
ленных методов и алгоритмов, позволяющих реализовать математичес¬ 
кую модель в виде компьютерной программы. 

Третье направление сводится к созданию программного продукта, 
включающего кроме основной программы программу-оболочку, ин¬ 
терфейсные программы для сопряжения используемых внешних уст¬ 
ройств, сервисные программы ввода—вывода исходной информации и 
результатов счета, а также их графического и визуального представ¬ 
ления. 



Глава 15 


ДИСКРЕТНЫЕ КОМПЬЮТЕРНЫЕ МОДЕЛИ 
КОНДЕНСИРОВАННЫХ СРЕД 
С ВНУТРЕННЕЙ СТРУКТУРОЙ 

15.1. Основные положения 

Одним из этапов компьютерного конструирования материалов яв¬ 
ляется моделирование поведения структурно-неоднородных материалов 
в экстремальных условиях на микро-, мезо- и макроуровнях. Компью¬ 
терные методы моделирования позволяют лучше понять, а иногда и 
предсказать новые механизмы процессов, идущих в материале. Прове¬ 
дение компьютерных экспериментов предоставляет исследователю ряд 
преимуществ по сравнению с обычными физическими. Здесь можно 
полностью контролировать все входные данные и внешние воздействия, 
которые не всегда могут быть достаточно корректно определены в 
реальном эксперименте. Другое преимущество компьютерного экспе¬ 
римента состоит в том, что он дает возможность всесторонне исследо¬ 
вать все детали рассматриваемой физической модели процесса, не внося 
никаких дополнительных внешних воздействий. В реальном экспе¬ 
рименте для получения необходимой информации часто приходится не 
только производить дополнительные вмешательства в рассматриваемый 
процесс, но иногда и полностью разрушать изучаемый образец. 
Компьютерные расчеты позволяют получить распределения в де¬ 
формируемом теле внутренних напряжений, деформаций, описать ха¬ 
рактер формирования структур, связанных с самоорганизацией сдвигов 
и поворотов, предсказать характер разрушения и время жизни изделия. 

Конденсированные среды (твердые тела, жидкости, полимеры) 
представляют собой совокупности большого числа атомов, взаимодейст¬ 
вующих друг с другом, поэтому физика конденсированных сред изучает 
явления, характерные не только для отдельного атома или молекулы, 
но и для системы из многих частиц, т.е. коллективные явления. 
Свойства отдельных атомов во многом определяют природу конден¬ 
сированной среды, однако взаимодействие между ними и их кол¬ 
лективное поведение также оказывают существенное влияние. Пове¬ 
дение конденсированных сред в значительной мере зависит от исходной 
иерархии ее структур (зерен, пор, комплексов вакансий, дислокаций и 
др.), а также от структур, образующихся в процессе деформации 
(вихрей, ударных волн, источников дислокаций, трещин и др.). 

Исторически сложились два способа описания физических явлений 
в конденсированных средах. Первый — феноменологическая теория, в 
которой физические величины считаются непрерывными функциями 
(полями) пространства—времени. Константы, характеризующие систе- 
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му в целом, находятся экспериментально. Во втором способе считают 
заданными не параметры конденсированной среды, а характеристики 
отдельных частиц, которые ее составляют, а также законы их взаимо¬ 
действия. При этом, как правило, абстрагируются от реальной структу¬ 
ры внутри самого элемента дискретной модели и интересуются лишь 
его поведением в целом. Свойства среды объясняются свойствами от¬ 
дельных частиц, составляющих конденсированную среду. Следует от¬ 
метить, что такое деление моделей конденсированных сред довольно 
условно. 

В настоящей главе рассмотрены различные дискретные компьютер¬ 
ные модели конденсированных сред со структурой, а также вкратце 
описаны наиболее интересные результаты моделирования таких сред, 
полученные за последние десять лет в ИФПМ СО РАН. 


15.2. Метод молекулярной динамики 


/5.2.7. Неравновесная молекулярная динамика 


Метод молекулярной динамики (ММД) основан на описании дви¬ 
жения системы взаимодействующих классических частиц (атомов) ве¬ 
щества [1—9]. Для изучения поведения физической системы из N 
частиц, находящейся под внешним влиянием, с помощью ММД необ¬ 
ходимо задание уравнений движения и граничных условий, определя¬ 
ющих внешнее воздействие и объем пространства (расчетную область), 
в котором движутся частицы. Уравнения движения, в нашем случае 
уравнения Ньютона 


ах. 

_ і_ 

аі 


йтѵ. 

і і 

аі 



(15.1) 


описывают динамику частиц. Здесь х — пространственные координаты 
/-й частицы; а — скорость ; т. — масса; Р. — сила, действующая на 
частицу и Сила Г. равна сумме сил, обусловленных взаимодействием с 
остальными частицами, а также внешними силами, которые определя¬ 
ются в зависимости от моделируемого объема и условий, в которых он 
находится: 
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где г = х — х, г = \іг .\ ; (г) — задаваемый потенциал межатомного 
взаимодействия ПО]. " 4 * 

Для неравновесной молекулярной динамики крайне важен выбор 
граничных условий. При моделировании атомных конфигураций вокруг 
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точечных дефектов часто используются “жесткие 44 граничные условия 
[1—2], для моделирования фазовых переходов — периодические гра¬ 
ничные условия [4—6 ], которые создают бесконечную периодическую 
систему. В сильно неравновесных системах применяются различные 
варианты стохастических граничных условий [9 ]: у частицы, входящей 
в расчетную область взамен убывшей, скорость определяется случай¬ 
ным образом в соответствии с максвелловской функцией распреде¬ 
ления. В [11] предложен другой вариант стохастических граничных 
условий, который состоит в том, что на каждом временном шаге 
граничные атомы смещаются из положения равновесия. Эти смещения 
подчиняются гауссовому закону распределения случайных величин: 


*<*> = ^ш е 


2 2 
-х /2а 


где о = У, а {Щі) 2 ) — среднеквадратичное отклонение атомов в 
идеальной решетке при заданной температуре. Причем эти смещения 
нормируются так, чтобы суммарное отклонение всех атомов было 
равным нулю. Предложенные граничные условия учитывают не только 
влияние температуры окружения, но и внешнего шума среды, который 
в ряде случаев может играть важную роль [12]. 


75.2.2. Моделирование импульсного 
локального разогрева материала 

Под импульсным воздействием на материал обычно подразумевают 
ударно-волновое нагружение, в то же время в последние годы получил 
развитие метод облучения металлов и сплавов импульсными сильно- 
точными электронными пучками наносекундной длительности [13, 14]. 
Под воздействием такого облучения на расстоянии нескольких десятков 
микрон (в зависимости от мощности [14]) формируется область локаль¬ 
ного разогрева, что приводит к возбуждению и распространению в 
материале нелинейной волны [13]. Общие закономерности распростра¬ 
нения этих возмущений по аналогии с ударными волнами могут быть 
изучены на основе использования одномерных моделей. Применение 
данного подхода позволяет непосредственно исследовать нелинейные 
свойства системы, поскольку отсутствуют эффекты, связанные с пере¬ 
стройкой атомной структуры. 

Для решения поставленной задачи в работе [15] моделировалась 
одномерная цепочка из атомов алюминия с потенциалом взаимодейст¬ 
вия, рассчитанным на основе метода псевдопотенциала [16]. В началь¬ 
ный момент времени задается локальная область с высокой температу¬ 
рой Т = 3000 К. Интенсивный локальный разогрев приводит к резкому 
тепловому расширению такой области и, как следствие, инициирует в 
среде волну возмущения. 

Характер распространения возмущения в данной системе можно 
наблюдать на рис. 15.1. Распространение возмущения имеет фронталь¬ 
ный вид с выраженными пиками, эволюцию которых можно про¬ 
следить, рассматривая зависимости скоростей отдельных атомов от 
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ѵ-10* а.е. 




Рис. 15.1. Скорости атомов в цепочке для моментов времени. 

а - / = 100000 а.е.; б - 200 000 а.е. 


времени ѴЦ) (рис. 15Л). Хорошо видно, как начинают формироваться 
уединенные волны (рис. 15.2, а), как уединенная волна с большей 
амплитудой догоняет и начинает проходить через другую с меньшей 
амплитудой (рис. 15.2, б) и как она прошла сквозь нее, не изменив 
своей формы и амплитуды (рис. 15.2, в). Характерно, что обе уединен¬ 
ные волны значительно оторвались от основного возмущения. Это дает 
основание полагать, что те из них, которые формируются при импуль¬ 
сном локальном разогреве, являются солитонами и ведут себя так же, 
как солитоны при распространении ударных волн. 

Таким образом, существует определенная общность между распро¬ 
странениями фронта ударной волны в нелинейной среде и фронта 
возмущения, обусловленного локальным импульсным разогревом. В 
обоих случаях передняя часть фронта представляет собой набор солито- 
нов. Это позволяет применять многочисленные экспериментальные и 
теоретические результаты и закономерности распространения фронта 
ударной волны для анализа распространения фронта возмущения, вы¬ 
званного локальным импульсным разогревом. Однако нельзя забывать, 
что поведение возмущений, следующих за фронтом, в обоих случаях 
будет существенно различаться. Так, в случае ударной волны за 
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Рис. 15.2. Зависимость скорости атомов от времени, 

а - 150-го (1) и 153-го (2); б - 200-го (/) и 203-го (2); в - 450-го (/) и 453-го (2). 
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уединенными волнами следует волна сжатия, при импульсном локаль¬ 
ном разогреве (см. рис. 15.1) вместо волн сжатия движется тепловая 
волна. Поэтому можно ожидать, что воздействие фронта возмущения, 
обусловленного импульсным локальным разогревом, будет носить более 
сложный характер, чем при распространении ударной волны. 


75.2.5. Влияние дефектов на фазовые превращения 
в металлах и сплавах 

Наиболее распространенным методом представления и изучения 
картины фазовых равновесий в металлах и сплавах является постро¬ 
ение различного рода диаграмм состояния. Теоретический и прак¬ 
тический интерес вызывают, в частности, исследования изменений 
картины фазовых равновесий и других свойств структурно-неоднород¬ 
ных материлов в зависимости от изменений атомного объема. Пос¬ 
ледние могут быть связаны как с внешними воздействиями (облучение 
частицами, механическое или температурное воздействие и т.д.), так и 
с несовершенством внутренней структуры материала (наличие всевоз¬ 
можного рода дефектов структуры). В работах [17—19] предложен 
метод построения диаграмм состояния, у которых одной из переменных 
является атомная плотность. Такие диаграммы позволяют в явном виде 
учитывать влияние изменения атомного объема при фиксированной 
температуре на картину фазовых равновесий в изучаемых материалах. 
В частности, они показывают, на какую величину нужно изменить 
атомный объем, чтобы перевести материал из одной фазы в другую. 

Используя ММД, можно непосредственно изучать структурные 
превращения в материалах. В статье [20 ] исследован двумерный плос¬ 
кий кристаллит, представляющий собой фрагмент плоскости (0І1) а-Ре 
при термически активируемом воздействии и наличии комплекса ва¬ 
кансий (рис. 15.3, а ). Выбор двумерной постановки задачи тесно связан 
с проблемой изучения закономерностей формирования и эволюции 
поверхностных фаз и тонких пленок [21 ]. Система координат 
ориентирована так, чтобы ось оу соответствовала направлению (011), а 
ось ох — (100). Межатомное взаимодействие в кристаллите, содержа¬ 
щем более 600 атомов, задавалось потенциалом Морзе [22]. Урав¬ 
нения движения (15.1) интегрировались с шагом по времени йі = 
= 2,4 • ІО" 15 с. В направлении оси ох использовались периодические 
граничные условия, а вдоль оси оу — стохастические [11 ]. 

Анализ результатов моделирования проводился на основе постро¬ 
ения атомных конфигураций фрагмента в различные моменты времени, 
полей скоростей атомов, их смещений, а также траекторий движения 
атомов. Для изучения структурных превращений анализировалась 
функция радиального распределения плотности атомов (КОР). В крис¬ 
таллите без вакансий при достижении Т = 50 К происходит перестрой¬ 
ка исходной структуры в плотноупакованную (рис. 15.4). При меньших 
температурах изменения структуры кристаллита не происходит, а име- 
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Рис. 15.3. Структура моделируемого кристаллита в различные моменты времени. 

а — і — 100 Аі\б — 1 800 Лі. 




Рис. 15.4. Функция ІФР кристал¬ 
лита. 

а - без вакансий при Т ■ 20 К; б - без 
вакансий при Т - 50 К; в — с вакансиями 
при Г « 20 К. 

I - положение пикоь іачальной структу¬ 
ры; 2 — то же, в плотной упаковке. 
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ет место лишь “тепловое" уширение пиков КЭР. В двумерном случае 
температура плавления Т = 120 К. 

Атомная конфигурация с вакансиями показана на рис. 15.3, а . 
Эволюция такой системы исследовалась при Т = 20 К. Начиная с 
некоторого момента времени атомная структура перестраивается, при 
этом наблюдается процесс миграции вакансий и их объединение в 
микропоры (рис. 15.3, б). Микропоры играют роль центров “конден¬ 
сации" избыточного объема, возникающего вследствие изохорической 
постановки задачи. Процесс объединения вакансий осуществляется пу¬ 
тем возникновения и движения дефектов, являющихся двумерным 
аналогом дисклокаций с “ядром" в области мигрирующих вакансий. 
Следует отметить, что в случае перестройки атомной структуры при 
наличии вакансий формируемая конфигурация кристаллита ближе к 
плотноупакованной (рис. 15.4, в), чем при термически активируемом 
переходе (рис. 15.4, б), что обусловлено существованием стока для 
избыточного объема. 

75.2.4. Моделирование импульсного нагружения материала . 

Структурный аспект 

При изучении с помощью ММД процессов, происходящих при 
распространении ударной волны в двух- и трехмерных решетках, кроме 
проблемы определения структуры фронта ударной волны в материале 
возникает задача изучения структурных изменений в исследуемом 
материале. Подобные исследования немногочисленны. Так, М.А. Мо¬ 
гилевский с сотрудниками [23, 24 ] рассмотрели влияние тепловых 
флуктуаций и точечных дефектов на развитие пластической дефор¬ 
мации при сильном одноосном сжатии плоской решетки. Работы [25— 
27] также затрагивают проблему изменения структуры, в частности 
возникновения сдвиговых деформаций, при прохождении плоской удар¬ 
ной волны через структурно неоднородный материал. 

Следует отметить, что во всех упомянутых публикациях моде¬ 
лируется плоский фронт ударной волны. В то же время в реальных 
материалах вследствие неоднородной структуры (границы зерен, вклю¬ 
чения, области скопления дефектов и т.д.) возникают искажения пло¬ 
ской формы фронта ударной волны. Это приводит к неоднородному 
распределению нагрузки при распространении ударной волны и вслед¬ 
ствие этого к сильным сдвиговым напряжениям, что может существенно 
влиять на характер поведения материала. В [28—30] исследовалось 
поведение атомной подсистемы при распространении ударной волны с 
исходно неплоским фронтом. Форма фронта задавалась специальными 
граничными условиями. На основе анализа мгновенных значений КОР 
сделан вывод, что определенные области могут переходить в некоторое 
новое, отличное от кристаллического, состояние. Анализ поля скоро¬ 
стей и смещений атомов в различные моменты времени показал, что 
материал в таком состоянии как бы теряет способность сопротивляться 
сдвигу (ведет себя подобно несжимаемой жидкости, как это описыва¬ 
лось, например, в [31—34]). 
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15.2.5. Изучение вихревого поведения кристалла 
в области дефектов при сдвиговом нагружении 

Как известно [35], механические, кинетические и многие другие 
свойства материалов во многом определяются свойствами границ зерен 
(ГЗ). Поэтому было проведено исследование на основе ММД поведения 
специальной ГЗ (27) в А1 при высокоскоростном сдвиговом нагружении 
[36]. Трехмерный кристаллит, содержащий около 4000 атомов, при¬ 
водился к температуре 77 К. Межатомный парный потенциал рас¬ 
считывался на основе псевдопотенциальной теории [37]. При этом 
координатные оси направлены следующим образом: ось ог — вдоль 
(111), ось оу — вдоль <211), ось ох — вдоль (ОіТ), а ГЗ располагалась 
перпендикулярно оси ох. В направлении оу и ог использованы пе¬ 
риодические граничные условия, а на гранях, перпендикулярных ох, 
задавалась скорость сдвига 220 м/с. Время моделирования составляло 
3 • КГ 15 с. 

Атомная структура кристаллита для различных моментов времени 
в случае, когда сдиг производился вдоль оси ог, показана на рис. 15.5. 
Как видно, при определенной степени деформации происходит сме¬ 
щение одного зерна относительно другого вдоль ГЗ. Следует отметить, 
что пластическая деформация локализуется в очень узкой области ГЗ. 

Анализ атомных траекторий показал, что деформационные процес¬ 
сы в области ГЗ приводят к образованию микровихревой структуры в 
случае, когда у-компонента скорости сдвига отлична от нуля. Средний 
размер микровихрей не превышает пяти межатомных расстояний в 
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Рис . 15,5. хі-проекции положений атомов в моменты времени. 
а - / - 40 000 а.е.; б - 50 000 а.е. 
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гз 



Рис. 15.6. .^-проекция траекторий атомов за время I = 0—80 000 а.е. 



Рис. 15.7. Функция радиального распределения плотности атомов в области ГЗ в началь¬ 
ный момент (а) и после образования микровихрей (б). 
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диаметре, а оси всех вихрей параллельны направлению (111) 
(рис. 15.6). В области ГЗ видны вихревые нити, обусловливающие 
диссипацию подводимой к кристаллиту энергии. Отметим, что вихре¬ 
вой характер процесса деформации не приводит к каким-либо качест¬ 
венным изменениям КОР (рис. 15.7), поэтому вихревые нити являются 
динамическими дефектами и их обнаружение на основе методов струк¬ 
турного анализа — сложная проблема. 

Подобные вихревые структуры получены при моделировании высо¬ 
коскоростной сдвиговой деформации двумерного кристаллита а-Ре, со¬ 
держащего систему микропор, расположенных вдоль одной линии [38 ]. 
Показано, что такая вихревая структура остается явно выраженной 
даже при высоких температурах. Образование вихрей связано с 
наличием дефектов кристаллической структуры. По-видимому, вихре¬ 
вое движение большого ансамбля атомов может возникать в твердом 
теле вследствие неоднородной внутренней структуры, поскольку при 
этом локально реализуются очень сложные системы нагружения. 

/5.2.6. Влияние сдвиговой деформации 
на энергетические характеристики 
миграции межузельных атомов 
в алюминии 

Влияние сдвиговой деформации на поведение атомов примеси маг¬ 
ния и цинка, а также собственных атомов внедрения в алюминии 
можно изучать на основе анализа потенциального рельефа для атомов 
внедрения [39, 40]. Для расчетов профилей выбраны направления 
возможной миграции по октаэдрическим междоузлиям. Отметим, что 
направления (ТІО) и (ПО) энергетически и геометрически эквивалент¬ 
ны в недеформированном кристалле. В условиях сдвиговой деформации 
у, приложенной в направлении (100), эти два направления становятся 
существенно различными (рис. 15.8). 



О 1 
О 2 
Д 3 


Рис. 15.8. Изображение плос¬ 
кости (100) кристалла АЬ 
и возможных направлений 
миграции межузельных ато¬ 
мов. 

а - (ПО); б - (110); I - атомы А1; 
2 — октаэдрические междоузлия; 3 ~ 
тетраэдрические междоузлия. 


о 
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Рис. 15.9. Профили потенциального рельефа вдоль траекторий миграции межузельных 

атомов. 

а - собственный межузельный атом, направление (ІЮ); б - он же, направление (ПО); в - межузельный атом 
Мд, направление (І10); г — он же, направление (ПО); д - межузельный атом 2п, направление (ПО); е - он же, 
направление (ПО). Профили: / — при у ■ 0°; 2 - при у > 0°; междоузлия: 3 — октаэдрические, 4 — тетраэдри¬ 
ческие. 


Рассчитанные профили потенциального рельефа представлены на 
рис. 15.9. Анализ полученных результатов, проведенный в работе [40], 
показал, что в условиях сдвиговой деформации возможна делока¬ 
лизация межузельных атомов. Это следует из того, что при определен¬ 
ных значениях у на потенциальном рельефе появляются плоские участ¬ 
ки, причем в направлении (ТіО) — в областях октаэдрических междо¬ 
узлий, а в направлении (ПО) — в тетраэдрических. Размер данных 
участков слабо зависит от направления. В пределах таких плоских 
участков положение атомов внедрения практически не определено. 

Обнаруженный эффект делокализации атомов внедрения может 
оказывать существенное влияние не только на поведение межузельных 
атомов в условиях сдвиговых деформаций, но и на реализацию ци¬ 
клического механизма диффузии [41 ]. Это может привести, в част¬ 
ности, к тому, что межузельный атом покинет зону захвата образовав¬ 
шейся вакансии. Кроме того, в условиях сдвига появляются некоторые 
преимущественные направления для диффузии. Межузельные атомы 
могут двигаться практически без какой-либо активационной энергии в 
пределах областей делокализации. 
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Наличие плоских участков профилей потенциального рельефа оз¬ 
начает, что при сдвиговой деформации существуют условия, когда 
система переходит в стохастический режим, т.е. фазовая траектория в 
6Н-мерном пространстве размывается при достижении некоторого кри¬ 
тического значения сдвига. Как правило, стохастический режим пове¬ 
дения системы достигается благодаря большому количеству частиц 
либо “ошибками округления 44 при вычислениях. Полученные же ре¬ 
зультаты свидетельствуют, что переход системы детерминированных 
частиц в стохастический режим возможен также благодаря изменению 
симметрии системы при сдвиге. 


15.3. Метод клеточных автоматов 
15.3.1 . Общее описание метода 

В последнее время имитационное моделирование получило ши¬ 
рокое распространение в различных областях науки в связи с тем, что 
ряд систем или процессов, получивших название принципиально слож¬ 
ных, невозможно описать в целом, абстрагируясь от детального анализа 
отдельных элементов системы. 

Одним из способов моделирования таких систем является метод 
клеточных автоматов, сущность которого заключается в следующем: 
вся система разбивается на ряд дискретных элементов, которые в 
простейшем случае могут находиться в двух характерных состояни¬ 
ях — возбужденном и рефракторном [42]. Элемент данной системы 
(триггер) может при внешнем воздействии генерировать стандартный 
импульс с фронтами нулевой длительности и вернуться в состояние 
равновесия. Состояние каждого элемента изменяется последовательно 
шаг за шагом в соответствии с некоторыми локально определенными 
правилами перехода. В общем виде правило перехода, управляющее 
клеточными автоматами, можно представить следующим соотношением 
[43]: 

К - 

где X.. — текущее значение определенного параметра ячейки сетки; 
X.. — значение параметра на предыдущем шаге по времени; { X — 
некоторое множество ячеек, соседних с ячейкой і, /• 

Оценивая возможности моделей подобного типа, использующих 
простые динамические правила на уровне элементов, следует отметить, 
что эксперименты с ними могут выявить новые механизмы, предсказать 
существование ненаблюдаемых ранее явлений, как, например, это 
сделано в работах [44, 45 ]. 

Метод клеточных автоматов используется для моделирования: про¬ 
цесса самораспространяющегося высокотемпературного синтеза, рас¬ 
пространения фронта реакции в химически активных средах, процесса 
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накопления микроповреждений при импульсном нагружении, процесса 
коррозии. Однако возможности этого метода не ограничиваются мо¬ 
делированием перечисленных процессов. 


15.3.2. Моделирование процесса 
самораспространяющегося высокотемпературного синтеза 

Самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС) — 
один из примеров принципиально сложных процессов. Порошковая 
смесь в условиях экзотермической реакции вдали от термодинамичес¬ 
кого равновесия является существенно нелинейной системой и описать 
ее при помощи традиционных методов весьма непросто. В работе [45 ] 
было проведено моделирование процесса СВС методом клеточных авто¬ 
матов на области, состоящей из элементов, каждый из которых, обла¬ 
дая набором физических параметров, таких как концентрация исход¬ 
ных компонентов, температура, теплофизические параметры исходных 
веществ и продуктов реакции и др., может находиться в двух состо- 



Рис. 15.10 . Зависимость температуры в образце от времени при фронтальной реакции 

СВС № 3 АІ. 

а — эксперимент; 6 - расчет. 
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яниях — порошковый композит (П) и интерметаллид (И). Переход 
элемента из состояния П в состояние И происходит по достижению им 
пороговой температуры инициации реакции СВС. Для каждой ячейки 
решалось уравнение теплопроводности в сеточном представлении. 

Рассматривались режимы как фронтального горения, так и тепло¬ 
вого взрыва в системах №А1, ТіС с армирующими добавками и без них. 
Во всех случаях результаты модельных и натурных [46 ] экспериментов 
хорошо согласуются (рис. 15.10). Кроме того, при моделировании про¬ 
цесса СВС в гомогенных смесях ТіС и №А1 без армирующих элементов 
наблюдалось формирование неравновесных структур поля температур, 
вид и время жизни которых обусловливались характером теплоотвода 
на границах расчетной области [45]. 

15.3.3 . Распространение фронта реакции 
в порошковых смесях 

Непосредственное моделирование экзотермической реакции дает 
возможность “разыгрывать" конкретные реализации процесса, как это 
показано выше. Для исследования общих закономерностей движения 
плоского фронта горения в химически активных порошковых системах 
может быть использовано аналитическое описание бистабильных 
сред. 

Зависимость изменения температуры от времени для триггерного 
элемента описывается уравнением 

с іи/(1і = /( и), 

правая часть которого имеет характерный вид, показанный на 
рис. 15.11 [47]. Здесь точка и х соответствует начальной температуре 
среды, и 2 — температуре начала реакции, и ъ — максимальной темпе¬ 
ратуре фронта волны. В общем случае зависимость /(и) может быть 
представлена в виде 

/(и) = я/с • *>(и), (15.2) 

где <7 — мощность источника химической реакции; с — теплоемкость 
среды; <р(и) — безразмерная определяющая функция. 



Рис. 15.11 . Зависимость скорости изменения 
температуры бистабильного клеточного автома¬ 
та от температуры. 



92 


ГЛ. 15. ДИСКРЕТНЫЕ КОМПЬЮТЕРНЫЕ МОДЕЛИ 


Если ограничиться линейным приближением в области стационар¬ 
ных точек, то 

<р(и) - - (и - и х )(и - и 2 )(и - и 3 )/(и 1 м 2 м 3 ). (15.3) 

В приближении непрерывной среды цепочка бистабильных автоматов 
описывается реакционно-диффузионным уравнением 

іи/йі = /(и) + и, (15.4) 

где Б — коэффициент температуропроводности. Для /(и) вида (15.2)— 
(15.3) из (15.4) можно получить аналитические выражения для ско¬ 
рости волны горения С 0 и ширины фронта реакции I [47—49 ]: 

с » - V (I + 4Х/5 > ^ <* - у-™ - «и ]* 


х (и 3 + и ъ - 2и 2 ). 


= 4 Ѵ 


2 /) 0 сд 1 м 2 м 3 


Ф + Д5/5)(1 - у ./у) 


/(и 3 - и^, 


(15.5) 

(15.6) 


іде у — пористость исходного образца; у^ и у^ — минимальное и 
максимальное значения пористости, при которых еще наблюдается 
фронт горения; 5 — площадь поверхности частиц более тугоплавкого 
компонента порошковой смеси, реагирующих с окружающей их жидкой 
промежуточной фазой; Д5 — изменение площади, учитывающее изме¬ 
нение формы частиц и структуры их поверхности; І> 0 — температуро¬ 
проводность беспористой смеси; д 0 — скорость тепловыделения еди¬ 
ницы массы порошковой системы с поверхностью 5 частиц основного 
компонента. 

Соотношения (15.5)—(15.6) позволяют анализировать влияние ис¬ 
ходных характеристик образца (пористости, морфологии тугоплавкого 
компонента, инертных компонентов, уменьшающих и 3 , или активато¬ 
ров, понижающих и 2 ). Влияние окружения системы может быть учтено 
введением эффективной величины теплоотвода \Ѵ, рассматривае¬ 
мой как подгоночный параметр под экспериментальную зависи¬ 
мость и 3 (и 2 ): 

и 3 = и 1 + (<2 - \Ѵ)/с, 

где ^ — энергия, выделившаяся в процессе реакции. Результаты 
расчетов фронтального СВС интерметаллическою соединения № 3 А1 
(рис. 15.12—15.14) хорошо согласуются с экспериментальными дан¬ 
ными, взятыми из [46 ]. 

В заключение отметим, что вид функции бистабильного клеточного 
автомата (15.3) является универсальным для многих разнообразных 
процессов. При этом интенсивность источника определяется аналогом 
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с, мм/с 




Рис. 15.12. Зависимость скорости фронта от 
начальной температуры (эффективный ко¬ 
эффициент теплоотвода 1Ѵ/с = 200 К) для 
составов смеси. 

/ - ІЧі - 13,28 мас.% А1; 2 - ІЧІ - 10,78; 3 - N 1 - 
8,28 мас.% А1. 


Рис. 15.13. Влияние эффективности теп¬ 
лоотвода на зависимость скорости фрон¬ 
та от исходной пористости. 

I _ \у/с = 0 К; 2 - 200; 3 - 400 К. 



Рис. 15.14. Влияние температуры начала реакции и 2 (а) и морфологии частиц N4 (б) на 
зависимость скорости фронта от начальной температуры. 
а: 1 - и 2 - 933 К; 2 - 903; 3 ~ 873; 4 - 843 К; б: 1 - Д5/5 = 0; 2 - 0,5; 3 - 1,0; 4 - 1,5; 5 - 2,0. 

скорости тепловыделения, а интенсивность стока — аналогом коэф¬ 
фициента температуропроводности. 

15.3.4. Исследование кинетики разрушения 

Методом клеточных автоматов можно моделировать процесс накоп¬ 
ления микроповреждений в структурно-неоднородных материалах. При 
описании кинетики процесса разрушения отличительной чертой явля¬ 
ется введение элементарных носителей процесса разрушения [50—57 ]. 
Представим элементарный акт разрушения как возникновение 
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субмикротрещины в выделенном элементарном микрообъеме. Таким 
образом, процесс накопления субмикротрещин можно описать как по¬ 
следовательность переходов элементарных микрообъемов из состояния 
“не разрушен“ в состояние “разрушен“. Среднее “время жизни“ эле¬ 
ментарного микрообъема до возникновения в нем субмикротрещины 
определится из известного кинетического состояния [53, 54 ] 

і = * 0 ехр( - (Ц 0 - §р)/кТ)> (15.7) 

где 1? 0 — энергия активации разрушения; § — структурно-чувствитель¬ 
ный параметр долговечности материала; о — растягивающее напря¬ 
жение, действующее на элементарный микрообъем. 

Рассмотрим два соседних элементарных микрообъема, находя¬ 
щихся на оси нагружения. Если в одном из них образуется субмикро¬ 
трещина, то в другом из-за разгрузки произойдет падение напряжений. 
Как показано в работе А.С. Овчинского с сотрудниками [53], при 
исследовании трехмерной задачи накопления микроповреждений такой 
механизм перераспределения напряжений приводит к локализации 
кластера из микроповреждений в одной плоскости, перпендикулярной 
оси напряжений. Вследствие этого для описания качественных харак¬ 
теристик процесса достаточно рассмотрения кинетики накопления суб¬ 
микротрещины в плоскости, перпендикулярной оси напряжений. По¬ 
скольку из-за неоднородности микроструктуры для большинства реаль¬ 
ных материалов характерен разброс параметров долговечности, необ¬ 
ходимо учитывать разброс структурно-чувствительного параметра. В 
работах [51, 52] структурно-чувствительный параметр распределен по 
нормальному закону в интервале 0,5—1,5#. Значения напряжений в 
начальный момент времени одинаковы для всех элементарных микро¬ 
объемов. 

Так как зарождение субмикротрещины носит термофлуктуаци- 
онный характер, то среднее время до зарождения субмикротрещины, 
полученное из соотношения (15.7), является модой нормального рас¬ 
пределения “времени жизни“ в неразрушенном состоянии для совокуп¬ 
ности элементарных микрообъемов, находящихся в одинаковых ус¬ 
ловиях нагружения и имеющих одинаковые микроструктурные харак¬ 
теристики. При моделировании такой системы для каждого элементар¬ 
ного микрообъема вычислялась вероятность возникновения субмикро¬ 
трещины на текущий момент времени с учетом его предыстории, т.е. в 
рассмотрение включалась функция “ресурса работы“ каждого элемен¬ 
тарного микрообъема. 

Полученные в [50—52] результаты численного анализа смены 
стадий и механизмов накопления согласуются с экспериментальными 
работами и результатами, в частности смена характера накопления 
субмикротрещин в материале — с изменением характера разрушения 
при различных нагрузках [56, 57]. Обнаруженная корреляция числа 
мод в распределении структурно-чувствительного параметра с харак¬ 
терными размерами кластеров микроповреждений позволяет сделать 
вывод о том, что в композиционных материалах могут существовать 
несколько типов зародышевых микротрещин. 
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15.4. Метод элементной динамики 

Характер пластической деформации и разрушения материала в 
значительной мере определяется его структурой, в частности разме¬ 
рами зерен и свойствами границ зерен, поэтому при моделировании 
динамики конденсированных сред необходимо учитывать их зернистую 
структуру. Описание пластической деформации на уровне зерен требу¬ 
ет учета вращательных степеней свободы [58, 59]. 

Изложенное приводит нас к дискретной модели конденсированной 
среды, в которой зеренная структура задается набором N элементов, 
обладающих как поступательными, так и вращательными степенями 
свободы. Конкретная структура конденсированной среды задается ис¬ 
ходными положениями и размерами элементов. Поведение такой кон¬ 
денсированной среды зависит от характера взаимодействия элементов, 
а также граничных и начальных условий. Взаимодействие элементов 
задается набором соответствующих функций и правилами выбора из 
данного набора (аналогично тому, как это делается в методе клеточных 
автоматов). Такой подход, носящий название метода элементной ди¬ 
намики, впервые предложен в работах [60—65 ]. 

75.4.7. Формализм 

В рамках метода элементной динамики материал представляется 
набором N элементов, обладающих поступательными и вращательными 
степенями свободы, т.е. в каждый момерт времени координатами цент¬ 
ров элементов К\ углами разворотов О!, скоростями поступательного 
движения Ѵ'и угловыми скоростями вращения элементов вокруг своего 
центра масс \Ѵ\ Каждый элемент среды характеризуется массой т\ 
тензором момента инерции и размерным фактором (диаметром) (1\ 

Упругие и пластические свойства частиц, их форма, состояние 
іраниц и свойства связующей матрицы эффективно учитываются за¬ 
данием характера силы парного взаимодействия между элементами. 
При этом взаимодействуют только элементы, непосредственно нахо¬ 
дящиеся в контакте. Контактирующие в начальный момент времени 
элементы в дальнейшем остаются в контакте до тех пор, пока рассто¬ 
яние между их центрами не превысит некоторого заданного критичес¬ 
кого 7?^ ах . Тоща между элементами происходит разрыв, что интер¬ 
претируется как возникновение несплошности (трещины). При сбли¬ 
жении двух элементов, не находящихся ранее в контакте, на рассто¬ 
яние, менее некоторого заданного 7У^ п , происходит “связывание" эле¬ 
ментов, и в дальнейшем они уже будут контактирующими. В случае, 
коща 

< ** < («*' + с/0/2, 

Ще г 1 ' — расстояние между центрами /-го и /-го элементов, полагается, 
что между элементами существует взаимодействие, однако они не 
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считаются контактирующими, поскольку прекращают взаимодейство¬ 
вать как только г 1 * > (сі. 4- &)/ 2. Для контактирующих элементов это 
происходит лишь после того, как г > Я^. Таким образом, будут 
взаимодействовать элементы или нет — определяется их предысторией. 
В этом смысле данную модель можно назвать реологической. 

Исходя из изложенного, уравнения движения элементов записыва¬ 
ются в следующем виде: 


т 


а 2 я‘ 

л 2 


= 2 Р\ = 2 Я ч [п ч X рч], (15.8) 


ще / = 1 , .... Ы; п ІІ = (К 1 - К‘)/г‘>; д ІІ = й\1 + е‘‘)/2\ е‘> — “дефор- 
мация“ і-го элемента со стороны /-го; 2 — суммирование проводится 


так, как описано выше. 

Сила Г** 9 действующая на /-й элемент со стороны /-го в точке 
контакта, может быть разложена на две составляющие: направленную 
по линии, соединяющей центры элементов СР‘0, и перпендикулярно ей 
<?>: 


Я = - Р*{г*)п* + Я 


Для решения уравнения (15.8) необходимо задание начальных и 
граничных условий, а также вида сил взаимодействия элементов, кото¬ 
рые определяются физической природой рассматриваемой задачи. 


15А.2 . Моделирование поведения поликристаллов 
и композитов 

Наличие пор, трещин и других дефектов значительно сказывается 
на прочностных характеристиках материала, поэтому построение моде¬ 
лей, позволяющих изучать его поведение вблизи таких дефектов, 
представляет значительный интерес. Так, в работах [66, 67 ] использо¬ 
вана дискретная модель квазимолекулярной динамики для изучения 
роста трещин при растяжении поликристалла с порой. Аналогичная 
задача рассмотрена на основе метода элементной динамики в работах 
[60, 61, 65]. Исследовано одноосное растяжение плоского образца, 
содержащего одну или несколько пор, вдоль оси оу со скоростью 
деформации ІО” 2 . На рис. 15.15 показана исходная структура образца с 
двумя порами. Элементы условно изображены в виде шестиугольников. 
Параметры элементов заданы в приведенной системе единиц, когда 
а\ = 1, т 1 = 1, / = 0,125. Функция притяжения—отталкивания 

Р\г ц ) между элементами имеет вид 

Р*(г*) = Л*((гѴа'0” (й+1) - (гѴсг І 0“ (т+1) ), 
где <т # = (</' + <1’)/2\ п = 3, т = 5, А ІІ = 1, Я^ = 1,3. 
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О • х 

Рис. Исходная структура образца с системой пор. 


Моделируя композит с пластичной матрицей, /*' задавалось следу¬ 
ющим образом: 


г 


— {Іу* + (*/![Ѵ ; ) 2 )і?Ѵ>й при О, 
О при = О, 


(15.9) 


ще г} 1 * ѵ 7 ;Л — коэффициенты трения (вязкости); — скорость про¬ 
скальзывания элементов относительно друг друга в точке прикосно¬ 
вения. 

Для поликристаллов, как известно [68, 69], при пластической 
деформации, обусловленной проскальзыванием зернограничных дисло¬ 
каций, характерна зависимость, выражаемая первым слагаемым в 
(15.9). Второе слагаемое отражает вязкое поведение материала в об¬ 
ласти контакта. 

Для случая, когда верхний и нижний ряды элементов моде¬ 
лировали жесткие захваты (двигались с постоянной скоростью), а 
боковые грани были свободными, обнаружено, что еще до начала 
разрушения в областях, где в последующем разовьются трещины, 
наблюдается резкое увеличение углов разворота элементов. Это может 
служить для предсказания места и времени возникновения межзерен- 
ных трещин. Вычисления показали, что увеличение коэффициентов 

4 Заказ №272 
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Рис. 15.16. Поле векторов скоростей поступательного движения элементов в различные 

моменты времени. 
а - і - 2,5; б - 4; в - 10; і - 14. 

трения между элементами (от 0,1 до 1,0) приводит к более раннему 
возникновению трещин и большим значениям углов разворота эле¬ 
ментов. 

Совершенно иное поведение отмечается при моделировании верх¬ 
ней и нижней граней не жесткими, а путем задания постоянной 
растягивающей силы (равной 0,1) на каждый элемент. В данном случае 
элементы граней могут смещаться относительно друг друга, а грани — 
изгибаться. При этом нарушается вывод о том, что развороты элемен¬ 
тов максимальны в области трещин и предшествуют их росту. Наблю¬ 
дение за полем скоростей элементов (рис. 15.16) указывает на воз¬ 
никновение и развитие вихрей, которые быстро эволюционизируют, 
разрастаясь, делясь и сливаясь снова. Характерно, что такая вихревая 
структура в полях скоростей исчезает по мере роста трещин и нара¬ 
стания процесса деформации либо при другой геометрии пор. Новый 
режим пластической деформации отличается тем, что ротационная 
мода деформации охватывает целую группу зерен, т.е. переходит на 
новый структурный уровень от одного зерна к конгломерату зерен. 
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15.4.3. Изучение распространения ударных волн 
в гранулированных средах 


Закономерности распространения волн сжатия в цепочках гранул 
изучались в работах В.Ф. Нестеренко с сотрудниками [70, 71]. При 
зхом теоретически была предсказана, а впоследствии экспериментально 
подтверждена солитонная структура фронта. На рис. 15.17, а показаны 
скорости железных сферических гранул (й = 6 мм) вдоль цепочки при 
моделировании удара поршнем бесконечной массы, движущимся со 
скоростью 5 м/с. Амплитуда первого пика равна удвоенному значению 
скорости движения поршня. Амплитуда остальных пиков постепенно 
затухает, и скорости гранул около поршня равны скорости движения 
самого поршня. Это хорошо согласуется с экспериментальными дан¬ 
ными. 

С целью выявления влияния пластичности на процесс прохождения 
ударной волны в зернистой среде проведено моделирование цепочки из 
свинцовых гранул [62]. Как известно, свинец является жесткоплас¬ 
тичным материалом. Взаимодействие двух сферических свинцовых гра¬ 
нул бралось из [72 ] в виде 


\л(Ш ь № при Н\і) > Н\1 - йі ), 
0 при ЩІ) < Н\і - Л), 


где Н 1 = й - Н ь = 4 • ІО 7 Н/м 2 — твердость по Бринелю для 
РЬ; йі> 0 — бесконечно малый временной промежуток. Таким обра¬ 
зом учитывалось, что всякая деформация гранул происходит необ¬ 
ратимо. 

Система из 20 свинцовых гранул с диаметром <1 — 4,75 мм, по 
которой бьет поршень массой, равной массе 5 гранул со скоростью 1 
м/с, экспериментально изучена в работе [71 ]. Сравнение рассчитанно¬ 
го профиля нагрузки на жесткую стенку, на которую опирается система 



Рис. 15.17. Скорости железгіых іа) и свинцовых (б) гранул вдоль цепочки в различные 

моменты времени. 

1 — і = 210 мкс; 2 — ОД мс; 3 — 0,7; 4 — 1,5 мс. 




100 


ГЛ. 15. ДИСКРЕТНЫЕ КОМПЬЮТЕРНЫЕ МОДЕЛИ 


гранул, с экспериментально полученной зависимостью дает качествен¬ 
ное согласие. Максимальная амплитуда импульса более чем на порядок 
ниже, чем у упругой системы, а характерная ширина фронта 
увеличилась от 4,5 до 260 мкс. 

Как следует из рис. 15.17, б, существенно изменяется и профиль 
скоростей. Ударный фронт в случае пластичных гранул не имеет 
солитонного характера. Четко видно, как идет затухание волны по мере 
ее движения в цепочке. Отраженная волна имеет ту же структуру, что 
и падающая. Все это удалось наблюдать только благодаря модели¬ 
рованию, поскольку осуществить подобное экспериментально весьма 
затруднительно. 


15.4.4. Моделирование процесса 
компактирования порошков 

Особенности прохождения ударной волны через зернистую среду в 
значительной степени определяются процессом схлопывания пор. Это 
играет существенную роль при компактировании порошков, когда по¬ 
рошинки претерпевают значительную пластическую дефомацию. При¬ 
чем сами порошинки обладают зеренной структурой, учет которой 
предложен в работах [63, 64]. Полагается, что порошинки состоят из 
упругих элементов, а их пластичность обеспечивается относительным 
движением элементов. Это является некоторым приближением, позво¬ 
ляющим тем не менее эффективно учитывать диссипацию энергии на 
пластическую деформацию, а также возможность дробления поро¬ 
шинок. 

Проведено моделирование взрывного компактирования порошка 
с плотной упаковкой частиц, фрагмент которого приведен на 
рис. 15.18,а. Каждая порошинка составлялась из 150 элементов. Боко¬ 
вые грани характеризовались периодическими граничными условиями. 
Действие поршня бесконечной массы моделировалось путем задания 
левому ряду элементов (рис. 15.18, а) постоянной скорости V = 1, что 
инициирует волну сжатия. Все используемые величины даются в приве¬ 
денной системе единиц. Для элементов брались следующие параметры: 
(Г = 1, ггі = 0,01, У = 1,25 • КГ 3 . Взаимодействие элементов опреде¬ 
лялось как 

= 2а*/Г(ехр( - 2 а і \гѴо іі - 1)) - ехр(а*(гѴа* - 1))) 

с параметрами: а‘‘ = 2,5, О'* = 0,1; Т‘‘ выбрано в виде (15.9) с ко¬ 
эффициентами })'[ = 0, = 0,001. В начальный момент времени ско¬ 

рости всех элементов и углы разворота полагались равными нулю. 
Уравнения (15.8) интегрировались с временным шагом <11 = 0,01. 

На рис. 15.18, б приведена структура рассматриваемого фрагмента 
в момент времени I = 3,8. Из сравнения с рис. 15.18, а видно, что поры 
между частицами порошка затекают. Так, если в начальный момент 
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Рис. 15.18. Структура рассматриваемого фрагмента в моменты времени. 
а - і » 0; 6 - 3,8. 


времени пористость составляла ОД, то к моменту I *=■ 4 она умень¬ 
шилась до 0,04. 

Изучение траекторий движения центров элементов показало, что 
схлопывание пор происходит за счет неоднородного движения элемен¬ 
тов. При этом наблюдаются эффекты локализации деформации. Мак¬ 
симальные относительные смещения элементов отмечались в основном 
в приповерхностных областях порошинок, что соответствовало экс¬ 
периментальным наблюдениям [70]. Характерно, что в этих же зонах 
отмечен интенсивный поворот элементов (рис. 15.19). Анализ сме¬ 
щений, скоростей и углов поворота для элементов позволяет уста¬ 
новить, что затекание пор на начальном этапе проходит за счет неодно¬ 
родного смещения элементов и изменения формы порошинок. Причем 
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Рис . 15.19. Повороты элементов вокруг своих центров (изображены в виде окружнос¬ 
тей, радиусы которых пропорциональны значению углов поворотов в момент времени 

1 = 3,4). 

пластическая деформация локализуется в поверхностных слоях по¬ 
рошинок, в отличие от упругой деформации, которая распределена по 
всей порошинке. Следующие этапы связаны с пластической дефор¬ 
мацией внутри самих элементов. 




























Глава 16 


МЕЖАТОМНОЕ ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ 
И СВОЙСТВА МАТЕРИАЛОВ 
В УСЛОВИЯХ СИЛЬНЫХ ВНЕШНИХ ВОЗДЕЙСТВИЙ 

16.1. Основные положения 

За последнее время накоплен обширный материал по поведению и 
свойствам твердых тел в полях сильных внешних воздействий, не 
укладывающийся в рамки традиционных представлений. Здесь прежде 
всего необходимо отметить аномально высокую активность ультра- 
дисперсных систем, аморфизацию поверхности при ионной имплан¬ 
тации, аномальный массоперенос при экстремальных условиях нагру¬ 
жения, гидродинамический характер течения твердых тел, нелинейное 
поведение кристалла и т.д. Существующие теоретические представ¬ 
ления не позволяют адекватно описывать наблюдающиеся при этом 
явления. Последнее связано с тем, что при изучении возбужденного 
состояния кристалла за исходные принимаются обычно характеристики 
его основного состояния. Такой подход позволяет рассматривать только 
те изменения в системе, при которых число ее степеней свободы не 
меняется при возбуждении, т.е. случай слабого возбуждения вблизи 
равновесия и полного порядка. 

В условиях сильного возбуждения состояние системы меняется 
кардиально, в частности могут появляться принципиально новые струк¬ 
турные состояния и связанные с ними степени свободы. Следовательно, 
основное состояние уже не может быть использовано при описании 
сильно возбужденного кристалла. В этом случае в качестве исходного 
необходимо исследовать само возбужденное состояние, а переход в 
равновесие рассматривать как нарушение непрерывной симметрии это¬ 
го состояния с конденсацией соответствующих голдстоуновских мод. В 
рамках такого подхода конденсация фононов переводит сильновозбуж¬ 
денную систему в равновесное кристаллическое состояние с образо¬ 
ванием дальнего порядка смещений, конденсация концентрационных 
возбуждений определяет образование дальнего порядка плотности ато¬ 
мов, а различные конфигурационные возбуждения обусловливают раз¬ 
новидности ближнего порядка, аморфное состояние при закалке и т.д. 
По существу, указанные явления соответствуют установлению порядка 
в системе со спонтанным нарушением симметрии, а динамические 
возбуждения в каждом случае определяют голдстоуновскую моду. 

Чтобы подчеркнуть особенности поведения кристалла в условиях 
сильных внешних воздействий, возникающие при этом состояния были 
названы в работе [1] сильновозбужденными (Ьі§Н ехсйеё зіаіез). За¬ 
метим, что имелась в виду не величина энергии возбуждения (порядка 
кТ ), а то, что в отличие от основного состояние кристалла вдали от 
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равновесия становится вырожденным относительно всевозможных 
атомных конфигураций и характеризуется появлением дополнительных 
степеней свободы. Возникают смещения атомов от равновесных поло¬ 
жений в идеальном кристалле, связанные не с колебаниями решетки, а 
обусловленные возникновением динамических конфигурационных или 
концентрационных возбуждений. 

Структурно кристалл в таком состоянии представляет совокупность 
кластеров с различным типом ближнего порядка, не характерным для 
основного состояния. Причиной их возникновения является допол¬ 
нительное химическое взаимодействие между атомами, вызванное 
перераспределением электронной плотности вследствие внешних воз¬ 
действий. 

Вопросы взаимосвязи электронных и колебательных возбуждений с 
конфигурационными, а также влияние последних на структурные прев¬ 
ращения в сплавах рассматривались в [1 ]. За прошедший после выхода 
указанной работы период концепция динамических концентрационных 
возбуждений была применена к описанию свойств аморфных металлов 
и сплавов. Разработаны также методы расчета энергий взаимодействия 
атомов, зависящих от структуры кристаллической решетки, что позво¬ 
ляет вычислять энергию различных конфигураций атомов и определять 
структуру и свойства кристалла при различных условиях нагружения. 
Некоторые результаты этих исследований изложены ниже. 


16.2. Динамические концентрационные возбуждения 
в аморфных металлах и сплавах* 

Аморфные металлические системы (АМС) обладают уникальным 
комплексом физических и механических свойств, имеющих большое 
практическое значение. Эти материалы представляют также и чисто 
научный интерес как системы, не обладающие периодичностью и де¬ 
монстрирующие металлические свойства вплоть до самых низких тем¬ 
ператур. 

Одной из проблем физики аморфного состояния является описание 
особенностей структурного состояния АМС и связанных с ними низко¬ 
температурных аномалий кинетических и тепловых свойств указанных 
материалов. 

В динамическом структурном факторе АМС 5(я, со) в области 
низких энергий обнаружен вклад, исчезающий после кристаллизации 
[2], что свидетельствует о его нефононной природе. В аморфных 
диэлектриках исследователи связывают этот вклад с двухуровневыми 
системами [3, 4] или мягкими атомными крнфигурациями [5]. Для 
аморфных металлов вопрос о природе вклада все еще открыт. Однако 
низкотемпературные аномалии электронных свойств, такие как ми¬ 
нимум электросопротивления р(Т ), “колено" в температурной 
зависимости термоЭДС 8(Т) и “плато“ в теплопроводности к(Т ), свя- 


Раздел 16.2 написан В.Е. Егорушкиным и Н.В. Мельниковой. 
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зываются именно с этим вкладом в со). В настоящее время, ви¬ 
димо, не существует общепринятой теории, позволяющей исходя из 
единых физических посылок описать весь комплекс аномальных 
свойств АМС. Например, в рамках модели Займана—Фабера или мето¬ 
да функций Грина [2] удается объяснить особенности либо р (Г), либо 
5( Т) для высокорезистивных систем. Модели двухуровневых систем и 
мягких атомных конфигураций дают описание плато в к(Т) и линейно¬ 
го члена в температурной зависимости теплоемкости [2]. В рамках 
модели электрон-электронного взаимодействия (ЭЭВ) [6 ], которая бы¬ 
ла предложена для металлов с хаотической гіримесью, вскрыты при¬ 
чины появления минимума в электросопротивлении, подобного обнару¬ 
женному в АМС, и минимума в эдектронной плотности состояний на 
уровне Ферми. Однако ясно, что применение теории ЭЭВ к АМС в 
оригинальном виде некорректно, так как в аморфных металлах элект¬ 
роны испытывают рассеяние не на точечной примеси, а на структурных 
образованиях типа ближнего порядка. 

На наш взгляд, проблему описания комплекса аномальных элект¬ 
ронных свойств АМС в рамках одной физической модели удалось 
решить частично в работах [7—9], где авторы попытались учесть 
особенности структурного состояния АМС, связанные с наличием ди¬ 
намического ближнего порядка, и их влияние на электрон-электронное 
рассеяние в АМС. В рамках концепции динамических концентра¬ 
ционных возбуждений (ДКВ) проведен расчету (Г) [7] и показано, что 
при низких температурах в температурной зависимости сопротивления 
появляется минимум, связанный с конкуренцией двух механизмов: 
неупругого эдектрон-электронного рассеяния, перенормированного 
многократным упругим рассеянием электронов на ДКВ, и рассеяния 
электронов на фононах. 

Результаты расчета низкотемпературных термоЭДС и теплопро¬ 
водности, проведенного в рамках концепции ДКВ, изложены в статьях 
[8] и [9]. В работе [10] предложена микроскопическая теория струк¬ 
турной релаксации в АМС, связывающая специфическую атомную 
динамику в этих материалах, которой соответствуют ДКВ, с особенно¬ 
стями их электронной структуры. 

Ниже мы предлагаем подробное квантово-механическое описание 
ДКВ и их теплоемкости, а также приводим основные результаты 
теории аномального электронного переноса в АМС. 

76.2.7. Элементарные возбуждения 
в аморфных металлических системах 

Известно, что АМС характеризуются реализацией в их структуре 
различных типов ближнего порядка и структурной релаксацией. Это 
позволяет говорить о динамическом ближнем порядке в АМС. Случай¬ 
ное положение иона в таких системах представляется следующим 
образом [9]: 


К? = < + < + I" 
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Здесь Е^[ — равновесное положение иона (узел “решетки" А-го 
кластера); и* — температурные динамические смещения иона от¬ 
носительно Е* и = ^? / <ЗС(Е^, і) — смещения, обусловленные мик¬ 
роскопическими флуктуациями концентрации <5С(Е*, і) = 
= С(Е^, і) — С, где С — макроскопическая концентрация одного из 
компонентов аморфного сплава, а микроскопическая концентрация оп¬ 
ределяется следующим образом: С(Е*, і) = 1, если атом сорта А на¬ 
ходится в точке в момент времени *, и С(В*, і) = 0, если там 
находится атом сорта В в тот же момент времени^ 

Вектор описывает статическую компоненту смещения (амплиту¬ 
ду) , связанного с образованием новой химической связи при перестрой¬ 
ке некоего ближнего порядка, нехарактерного для структуры, задавае¬ 
мой конфигурацией {В^}. 

Если предположить, что при низких температурах, когда АМС 
проявляют себя неожиданным образом, фононные моды “заморожены", 
то В* = В* + Следовательно, гамильтониан такой электрон-ионной 
системы можно записать в виде [9 ] 

Я = Я.(Е) + Я е (г) + Н € _.( Е, г), (16.1) 

где 

_ 1 _ 

Я.(К) = ^ -—-(ддС/д() 2 + - 2 ЩЦ, - К ,)бС,дС г (16.2) 

/ 1 , 1 ' 

есть ионный гамильтониан; М / — масса иона, расположенного в точке 
В*. Из (16.2) следует, что множитель в выражении для кинетиче¬ 
ской энергии ионов представляет некоторый момент инерции. Тогда 
ддС/дТ можно, видимо, считать угловой скоростью. Следовательно, 
движение ионов, связанное с микроскопическими флуктуациями кон¬ 
центрации, носит “вращательный" характер с перемещением, много 
меньше межатомного расстояния. Это позволяет нам воспользоваться 
гармоническим приближением для потенциальной энергии ионов: 

- К,,) 

ще (7(К ; — К ; ,) — потенциальная энергия парного взаимодействия. 

Электронный гамильтониан в (16.1) имеет вид 

и. - X + 2 • <16 - 3 > 

і і 

ще р. и ѵп — импульс и масса электрона соответственно; V е11 (г) — 
одночастичный эффективный потенциал, действующий на электрон в 
точке г. 
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Наконец, последний член в уравнении (16.1) описывает взаимо¬ 
действие электронов, участвующих в изменении химической связи, с 
самими ионами: 


Я 


е-і 




аПг,. - к,)' 

а(<5с,) 


6С -* 0 


(16.4) 


Подобное взаимодействие определяет изменение энергии п электронов 
в Я-м кластере при смещении иона из К* в К*. 

Классическое уравнение движения ионов, связанное с записыва¬ 
ется следующим образом [9 ]: 

МДсЗС, = 2 Ж(К, - К,,)<5С,. (16.5) 


Его решение может быть найдено в одномодовом приближении — для 
кластера с данным типом ближнего порядка, характеризуемым векто¬ 
ром “сверхрешетки" к, и параметром ближнего порядка 
а ( = (/*(К,) - С 2 )/С( 1 - С), где Р( К ( ) — вероятность нахождения ато¬ 
мов одного сорта на расстоянии К ( 

дС 1 = ’ а,{\ • е ,(к Л -< " (к » ),) + к.с.}. (16.6^ 

Тогда из (16.5) имеем 

М^а, 1/2 ш 2 (к) = - К^)а ( Ѵ 2 е‘Ѵ к Г- к г) (16.7) 

г 

и, введя динамическую матрицу 



получим следующее секулярное уравнение: 

||М,^а>/к)а ( 1/2 - Д,(к) || = 0, (16.8) 

которое позволяет искать закон дисперсии для сыДк), если известен вид 
потенциальной энергии парного взаимодействия. 

Отметим, что в отличие от классического определения динамичес¬ 
кой матрицы в кристаллах, в случае АМС в нее входит параметр 
ближнего порядка а,. 

Для того чтобы перейти к квантовому описанию исследуемой 
ионной динамики, введем полевые операторы рождения и уничтожения 
Ф + и Ф, связанные с обобщенной координатой (? и обобщенным 



108 


ГЛ. 16. МЕЖАТОМНОЕ ВЗАИМОДЕЙСТВИЕ И СВОЙСТВА МАТЕРИАЛОВ 


импульсом Р((3 ; = М 1 ЩдС 1 и Р, = <3 ; = М^дС,) каноническим преоб¬ 
разованием 

МД _ 

о, = ^ѵс(і - щ (ф; + Ф,), 

Р ‘ = “ МДѴС(1 - С)а, ^ ф ' + ф '^ 

где [0, <Н = [Р, Р] - О, [О, Р) - іП и [Ф;, Ф ; ] = 1. 

Тогда мы имеем 

<5с(к,, о = {ѵщ - щ гф; + ф ; ], 

и ионный гамильтониан примет вид 

я. = 2 ^,ф;ф, + X лі ф , +ф , + ф ; ф ; + ф ; ф д <іб.9> 

/ //' 

, 1 С(1 - С) 

где $1 = --г“т—, Л и , -- НТК, - К ; ,)а ; а 7 ,. 

' С( 1 - С)М*Я*а/ " 4 ѵ 7 " 7 ' 

С помощью унитарного преобразования 

Ф*= ЛГ 1/2 ^ [и(к)е лк /* к + у(к)е" ЛК /^ ] 

к 

перейдем к новым Бозе-операторам Ь к и Ь+, удовлетворяющим комму¬ 
тационным соотношениям [й к , Ъ к , ] = <3^,. 

В результате ионный гамильтониан [9] записывается следующим 
образом: 

. я = - 2 Е(к)и(к)и*(к) + 2 тк\ 

к к 

при условии, ЧТО 

- Е(к) ] и (к) + Л,(к) [и(к) + ѵ(к) ] = 0, 

И, + Я(к) ] V (к) + ЛГ,(к) [и(к) + г<к) ] = О, 

где Л',(к) = 2Л ех РІ*( К , ” к г) 

Первый член в диагонализованном ионном гамильтониане описы¬ 
вает состояние вакуума, когда нет возбуждений, связанных с ди¬ 
намическим ближним порядком. Второй член представляет собой га¬ 
мильтониан динамических концентрационных возбуждений: 

"о» = 2 ткк- 

к 

дк) = 2 ад = 2 к+ 2-чад ) ш - 


( 16 . 10 ) 
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Функция ЕДк) характеризует энергетический спектр ДКВ, т.е. 
зависимость энергии ДКВ от квазиимпульса в каждой энергетической 
зоне, соответствующей данному типу ближнего порядка а г 

Следует отметить, что электронный энергетический спектр АМС 
также характеризуется наличием зон, соответствующих различным а 1 
(так называемые флуктуационные зоны), которые поддерживают ста¬ 
ционарность ближнеупорядоченных образований. Процесс структурной 
релаксации в АМС состоит в конфигурационной перестройке нети¬ 
пичных ближнеупорядоченных образований, сопровождаемой релак¬ 
сацией флуктуационных состояний с образованием новых химических 
связей [10, 11]. 

При низких температурах такой механизм структурной релак¬ 
сации приводит к локальному атомному упорядочению. Релаксация 
флуктуационных зон происходит либо в более низкоэнергетические 
флуктуационные состояния, либо прямо в зону кристаллической фазы, 
к которой релаксирует АМС, при этом выделяются кванты ДКВ. Как 
показано в работе [10], подобное кооперативное атомное движение 
носит бездиффузионный характер и практически не имеет энерге¬ 
тических барьеров. 

Таким образом, описанные возбуждения электрон-ионной системы, 
ответственные за кооперативную бездиффузионную перестройку ло¬ 
кальных атомных конфигураций, соответствуют специфическому дви¬ 
жению ионов в структурно-релаксирующих кластерах в АМС. 

Амплитуду такого движения можно оценить из ; условия незату- 
хания ДКВ 1*5^1 ^ 2^#(к). Тогда с учетом (16.10) и (16.6) имеем 


К , < 


2к 2 д С, 


С\\ - С) 2 ] 


ЧЧ’[? 


<ГѴ(Ъ ~ К/*) а. 




К 


А (К / ‘ 




-1 


6С -* о 


Отсюда видно, что при дС 0 ^ 0, т.е. амплитуда описанного 

движения действительно много меньше межатомных расстояний. 


76.2.2. Низкотемпературная теплоемкость динамических 
концентрационных возбуждений 

Известно, что при низких температурах наиболее существенную 
роль в формировании физических свойств аморфных металлов играют 
квазичастицы с малыми энергиями [2 ]. Для низкоэнергетических ДКВ 
выполняется условие \зФ \ ^ Ц( { (к) и, поскольку ДКВ относятся к 
элементарным возбуждениям бозевского типа, для которых в области 
низких энергий характерен акустический закон дисперсии, можно 
предположить, что при выполнении указанного условия зависимость 
энергии ДКВ от квазиимпульса имеет вид 

Щ к) - и,к, 



по 
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где и } — скорость звука в кластере, характеризуемом ближним поряд¬ 


ком а ѵ 


Полная энергия ДКВ в этом случае должна быть усреднена по и • 

*о 

/* ил пп ли 

(16.11) 


V ^ у ид 3 <ід 


йи 

Еосе = Ь? II Пид/кТ V 


где д 0 = (<у 0 — граничная частота ДКВ, и 5 — средняя скорость 

звука в АМС); Р(и) — вероятностное распределение скорости звука в 
аморфном образце; о — интервал случайного изменения и. 

Из (16.11) следует, что теплоемкость низкоэнергетических ДКВ 

= (^ Е /дТ) 


в предположении, что Р(и) = Р 0 4- Р^и + Р 2 и 2 + ..., где Р 0 = сопзі * 


^ 0 и остальные члены разложения Р(и) малы, равна 

.2 


с„сЛТ) = 


V су; 


4 л 2 А 2 


- р іАт 


(16.12) 


Таким образом, теплоемкость динамических концентрационных 
возбуждений при низких температурах Т « со 0 характеризуется ли¬ 
нейной температурной зависимостью, чго и наблюдается эксперимен¬ 
тально [2]. 


16.2.3. Теория электронного переноса в АМС 


Как уже отмечалось выше, экспериментально установлено, что 
природа низкотемпературных аномальных кинетических свойств АМС 
связана с специфической для этих материалов атомной динамикой [2 ]. 
В представленной модели атомная динамика описывается низкочастот¬ 
ными ДКВ, для которых выполняется условие |«5^| ^ ІЛЦуС). 

Исследование электронного переноса удобно проводить в терминах 
температурных функций Грина [12]. Температурная функция Грина 
ДКВ, рассчитанная в [7], имеет вид 


В(Ксо с ) - - 


С(1 - С) 


И 


А 2 (к) 

а> 2 с + Е*( к)’ 


(16.13) 


гд е р 0 — атомная плотность АМС; ц, к, со. — химический потенциал, 
квазиимпульс и энергия ДКВ соответственно. Далее, 


Д(к) = 


/С(1 - С)\ 


1/2 


гад - аді, 


где Ѵ ЖВ) (к) — фурье-образ ионного потенциала Ѵ жв) (К), действующего 
на электрон в точке К. Наконец, Я(к) определена выше. 
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Электронная температурная функция Грина в АМС определяется 
уравнением Дайсона 

С(е п , р) = С 0 (е п , р) + дС(е п , р), 


где 


О 0 (е п , Р) = - |\ - |(р) + ~ 1 (16.14) 


г' 1 - / |5(р- р')| 2 дС(р)<ЗС(р')-; 

и 


</ 3 р'/(2тг 3 ) 


К ~ ШО + /ЛІ8П (|р'| - р-)’ 


Здесь !(р) = Р 2 /2т - /і 0 ; р, е п и /г 0 — импульс, энергия и хи¬ 
мический потенциал электронов с массой т\ т — время релаксации по 
импульсу. 

Поправка к электронной функции Грина от интерференции неуп¬ 
ругого электрон-электронного рассеяния и многократного упругого рас¬ 
сеяния электронов на ДКВ рассчитывается следующим образом: 

дС(е л , р) = <? 0 (е п , р)У (е п , р), 

ее 


где У (е д , р) — собственно энергетическая часть с эффективной вер- 

шинной функцией, перенормированной многократным рассеянием 
электронов на ДКВ [8, 9]. 

Рассеяние электронов на структурных образованиях ближнего по¬ 
рядка считается слабым в смысле условия р р / « 1, где р Р — импульс 

Ферми и / — длина свободного пробега электрона по импульсу. В то же 
время предполагается, что т не очень велико, так что за характерное 
время межэлектронного взаимодействия электрон испытывает много¬ 
кратное квазиупругое рассеяние на ДКВ. Это означает, что должны 
выполняться еще два условия: ці Іи а> т х <к 1, где ц и ш т — 
переданные импульс и энергия неупругого рассеяния. 

Расчет эффективной вершины межэлектронного взаимодействия 
показал [7], что 

УК> Ч> О = ®(е л )Ѳ(е„ + “О + ѳ ( " е „)®( " е „ - “О + 


г -1 Ѳ(е )Ѳ( — с — со ) г _1 Ѳ( — е )Ѳ(е + ш ) 

+ -5-^—=---— + --- п - - 2 -—, (16.15) 


- со + Оц + і — со 

т ^ у ' п 


о) + Оа — і — (о 

т л у п 


где Ѳ(х) — ступенчатая функция; О = ѵ*т/3 — коэффициент элект¬ 
ронной диффузии и с/ р — скорость Ферми. 

Диэлектрическая проницаемость [7 ] при тех же ограничениях на 
импульс, длину свободного пробега и время релаксации по импульсу 
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имеет вид 

е (" > 0) * 1 + 


ІУнЦ-Щш ) 


^ 2 Ѳ( - «О 


-, (16.16) 


л) + Ва — і — со 

т п ПТ п 

о 


—со + Вег + і — со 

т п у п 


где х 2 = 4леѴ 0 , ѵ 0 — затравочная плотность электронных состояний на 
уровне Ферми; Т 0 — характерная для аморфных сплавов температура, 
разделяющая температурные области сильного и слабого рассеяний на 
ДКВ [8, 9]: 

(2»*)Х /2 рЯ 

0 С 2 ( 1 - С) 2 (АЕ) 2 (2т) 3/2 к 3 ' 


Характерная температура аморфных сплавов может быть оценена 
следующим образом: граничная частота ДКВ а> 0 = о к (в АМС скорость 
звука о $ * 10 5 см/с и & ~ 10 8 см" 1 ),тогда мы имеем а> 0 « 10 13 с" 1 ~ 
— 10~ 14 эрг ~ 100 К. Далее, для металлических стекол р 0 » ІО 20 см" 3 , 
|Ді?| — 0,01 КД » 10" 12 эрг, т ~ ІО" 14 с, х « 10 8 см" 1 , наконец, 
га ~ 9,1 • ІО -28 г и, например, С = 0,5. Тогда мы имеем Т 0 ~ 5 К. 

Следует отметить, что уравнения (16.13) — (16.16) позволяют пол¬ 
ностью описать влияние собственного структурного состояния АМС на 
электрон-электронное взаимодействие в этих системах. Рассмотрим 
теперь, каковы же последствия электронного рассеяния на ДКВ для 
электронных транспортных свойств АМС. 

1. Вклад в температурную зависимость электропроводности, рас¬ 
считанный с учетом интерференции неупругого ЭЭВ и многократного 
упругого рассеяния на динамическом ближнем порядке [7 ], имеет вид 


МТ) 

а 


2,5 • 2 1/2 
6 


г 1/2 


ѵ> 3/2 


г 


2 




1 + 

— 





_ 

V ) 

_ 


(16.17) 


Как вытекает из (16.17), при Т ■« 7’ 0 до(Т)/о ~ Т 1/2 , а при Т » Т 0 
до(Т)/о = сол$(. Следует учесть, что при Т > 10 Т 0 фононный ме¬ 
ханизм рассеяния становится существенным и о(Т) должна убывать с 
ростом Т. Таким образом, в р(Т) должен появиться минимум при 
Т = ЮГ 0 . 

2. Вклад в теплопроводность, рассчитанный в [91 в тех же при¬ 
ближениях, что и до(Т)/о, также характеризуется разйыми темпера¬ 
турными зависимостями: 
при Т « Т 0 


дк(Т) ~ 


5Ѵ2Т 3/2 
36 л 2 О 1 ' 2 


- 


21 

1 + 

^ т ' 


— 



т о 



\ 

- 


- 1/4 


Г(5/2)|(5/2), (16.18) 
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в области промежуточных температур Т 0 ^ Т ^ 107^ 

ЩТ) * - Г (1/2)Г 1/2 (16.19) 

и, наконец, при Т » Т 0 

ЩТ) * Г (1/2)7^Г 1 . (16.20) 

Зависимость <5&(7 Т ) ~ Г 172 при Т 0 < Т < ЮГ,, выглядит как “пла- 
то“, если ее изобразить в логарифмическом масштабе, обычно исполь¬ 
зуемом в измерениях к(Т )в аморфных системах. 

При Т > ЮГ 0 становится значительной фононная теплопровод¬ 
ность, превышающая электронную. Следовательно, полная к(Т) долж¬ 
на расти в этом температурном интервале с ростом Т. 

3. ТермоЭДС немагнитных АМС, рассчитанная в [8], определяется 
выражением 

8(т) = ^ * ГІ(е ’ ^..0* (16 - 21) 


где 


Г\е, Т) = (е, Т) = 


ш 


2(2п)\т0 3/2 


/ т) 


2 т -1/4 


1 + 


Т 

V °/ 


/(е, Г) 


и 


" йш 

М(® - Р 0 + 1 / 2 г уп 

Щ(ш + /г 0 + 1/2т)/Г] 

1 со 1 ' 2 

0 

[ Ѵсу - + 1/2т - е 

у/(о + /г 0 + 1/2г - е 


Как показано в [8], 5 (Г) отклоняется от линейного закона при 
Т Т 0 и на кривой 5 (Г) при Г = 10!Г 0 появляется “колено 11 . 

Итак, в рамках предложенного подхода [7—9] оказалось возмож¬ 
ным описать низкотемпературные аномалии трех кинетических свойств 
АМС: электро- и теплопроводности и термоЭДС. Поскольку аномалии 
этих свойств проявляются в области температур, ограниченной 10Г 0 , а 
Т 0 явно зависит от концентрации, очевидно, что изменение состава 
аморфного сплава должно приводить к сдвигу области аномального 
поведения о{Т), к{Т) и 5(Т) [13]. 

Отметим, что смещение минимума в р(Т) и “колена" в 5{Т) при 
Т = ЮТ 1 ,,, а также “плато" в к(Т) при Г 0 5 Г5 10Г о может иметь 
место не только в случае варьирования состава сплава. Оно может быть 
связано и со структурной перестройкой в сплаве данного состава, 
обусловленной, например, пластической деформацией или структурной 
релаксацией [14]. Действительно, в случае пластической деформации 
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структура деформированных аморфных сплавов отличается большим 
разупорядочением внутри полек: скольжения по сравнению со структу¬ 
рой исходных материалов [15]. Образование более мелкой структуры 
(новых нехарактерных типов ближнего порядка) приводит к расщеп¬ 
лению флуктуационных состояний, так что их полуширины уменьша¬ 
ются. Следовательно, уменьшается и граничная частота ДКВ, которая 
определяется полуширинами электронных флуктуационных зон. А зна¬ 
чит, уменьшается и характерная температура !Г 0 , и область аномально¬ 
го поведения /э(Г), 8(Т) и к(Т) смещается в сторону низких темпера¬ 
тур. 

В случае низкотемпературного отжига структурная релаксация 
приводит к локальному атомному упорядочению [10], которое сопро¬ 
вождается релаксацией флуктуационных состояний, соответствующих 
исчезающим в результате отжига типам ближнего порядка. Это при¬ 
водит к увеличению полуширин несрелаксировавших флуктуационных 
зон, а также к увеличению граничной частоты ДКВ а> 0 и характерной 
температуры Г 0 . Отсюда минимум в р(Т), “колено* 4 в 8(Т) и “плато 44 в 
к(Т) должны смещаться в сторону более высоких температур после 
низкотемпературного отжига. 

Сдвиг Г^ в р( Т) в низкотемпературную область после пластичес¬ 
кой деформации АМС обнаружен в работе [15], а смещение Т тіп в 
высокотемпературную область после низкотемпературного отжига — в 
[16]. 

Таким образом, результаты теории аномального электронного пе¬ 
реноса в аморфных металлах и сплавах, основанной на концепции 
динамических концентрационных возбуждений [7—9], находятся в 
хорошем качественном и количественном согласии с эксперименталь¬ 
ными данными. Это позволяет надеяться, что предложенный авторами 
[7—9] механизм влияния специфической атомной динамики в аморф¬ 
ных металлических системах на их электронные транспортные свойства 
действительно существует. 


16.3. Термодинамические свойства металлов 
и сплавов при нормальных условиях и под давлением 

В сильновозбужденном состоянии кристалл представляет собой со¬ 
вокупность кластеров с различным типом ближнего порядка. Для пост¬ 
роения количественной теории сильновозбужденных состояний нужно 
уметь правильно рассчитывать полную энергию произвольной системы 
как функцию положений атомов {1^}. В частности, при рассмотрении 
динамических концентрационных возбуждений в аморфных ♦метал¬ 
лических системах возникает необходимость в определении зависи¬ 
мости энергии межатомного парного взаимодействия от концентрации 
сплава. Метод функционала электронной плотности [17] в его диффе¬ 
ренциальной форме — методе Кона—Шэма — позволяет с учетом 
многоэлектронных эффектов с хорошей степенью точности рассчиты- 
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вать термодинамические свойства как идеальных кристаллов [18], так 
и кристаллов с дефектами [19]. С его помощью можно правильно 
описать физическую природу межатомных сил взаимодействия и 
оценить вклад многочастичных межатомных взаимодействий в полную 
энергию твердых тел [20 ]. При рассмотрении процессов, связанных со 
смещением атомов из узлов идеальной кристаллической решетки, само¬ 
согласованные расчеты полной энергии в методе Кона—Шэма 
сталкиваются с большими вычислительными трудностями. Для 
описания этих процессов применяется в основном метод молекулярной 
динамики с использованием многочастичных потенциалов взаимодейст¬ 
вия между атомами, вид которых в наиболее последовательных теориях 
с той или иной степенью точности обосновывается из “первых прин¬ 
ципов и . Самое широкое распространение для описания сил связи в 
металлах и сплавах получили такие квантово-механически обоснован¬ 
ные методы, как метод Финниса—Синклера [21 ], метод погруженного 
атома [22 ], метод эффективной среды [23 ]. 

В работах [24, 25] предложен метод модельного функционала 
электронной плотности (МФЭП), который был успешно применен к 
расчету термодинамических свойств объемных сплавов простых и пере¬ 
ходных металлов [26, 27], их поверхностей [28, 29]. Однако непосред¬ 
ственное использование предложенного метода в задачах молекулярной 
динамики достаточно трудоемко. Поэтому в данной работе рассмат¬ 
ривается методика получения из МФЭП более простых способов расче¬ 
та полной энергии сплавов, в частности многочастичных межатомных 
потенциалов взаимодействия, и на ряде примеров показывается их 
точность. 


16.3.1 . Метод модельного функционала 
электронной плотности 

Согласно теореме Хохенберга и Кона [30], полная энергия твердо¬ 
го тела в основном состоянии является функционалом электронной 
плотности р(г). К сожалению, явный вид такого функционала неизве¬ 
стен. Из физических соображений ясно, что различная симметрия для 
остовных и почти свободных электронов в твердом теле должна при¬ 
водить к разным видам функциональной зависимости их энергии от 
вида плотности. В МФЭП были сделаны следующие основные при¬ 
ближения. Все электроны в твердом теле разделены на две группы: 
электроны внутренних заполненных оболочек и валентные б/-электро- 
ны (с резко меняющейся плотностью остовных электронов р с (т)) и 
валентные 5- и р-электроны (с медленно меняющейся плотностью 
почти свободных электронов р ѵ { г)). С учетом такого разбиения плот¬ 
ности запишем полную энергию Е\р ] твердого тела: 

Е\р] = Е 1 \р с ] + Е 2 \р ѵ ] + Е ъ \р с , р о Ъ (16.22) 

где Е 1 — энергия остовных электронов, которая включает в себя, как и 
в методе сильной связи, кулоновскую, кинетическую, обменную и 
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корреляционную энергии; Е г — энергия почти свободных электронов в 
приближении почти однородной электронной плотности; Е 3 — энергия 
взаимодействия между системами остовных и почти свободных элект¬ 
ронов. 

Энергия остовных электронов представлена в приближении Ки¬ 
ма—Гордона в виде суммы эффективных парных короткодействующих 
потенциалов Ѵ^^Я) [25, 27 ]: 

ЕМ = ^2 2 ' (16.23) 

І,У 

здесь Я — расстояние между /-м и у-м атомами; N — число атомов в 
сплаве. Значение С" равно единице, если радиус-вектор К. задает 
положение атома сорта а, и нулю — в противном случае. Если 
остовные электроны соседних атомов не перекрываются, то вклад от 
Е і в энергию связи кристалла равен нулю. Плотность остовных и 
валентных й?-электронов представлена в виде суммы сферически сим¬ 
метричных слэтеровских функций, полученных путем аппроксимации 
атомных функций Германа—Скиллмана [31 ]. В работе [27] показано, 
что парные потенциалы Ѵ с а ^(Я) хорошо согласуются с потенциалами для 
остов-остовного взаимодействия, рассчитанными методом Гайтлера— 
Лондона [32 ]. 

В приближении почти однородной электронной плотности [24 ] 

ЕМ = Е М + + і е М (16 - 24) 

ѵ ѵ 

где первое слагаемое описывает кулоновскую энергию почти свободных 
электронов, а последнее — поправку к кинетической энергии на неод¬ 
нородность электронной плотности. В методе МФЭП электронная плот¬ 
ность почти свободных электронов представлена так: 

N 

/>д г ) = 22 с у>:сі г - К Л>» < 16 * 25) 

а у 

/р:м«ѵ - 

V 


где р° а (г) и п° а — соответственно атомная плотность и число свободных 
электронов, приходящихся на один атом сорта а. В этом случае 


ем = 2 + \2 2' (16 - 26) 


«./* и 


М" — число атомов сорта а в сплаве; Е* — собственная кулонов¬ 
ская энергия почти свободных электронов атома сорта а; Ѵ Я ^(Я) — 
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парный кулоновский потенциал взаимодействия между атомами сорта 
а и/3. 

Выражение для Е 3 \р е , р о ] имеет вид 

N 

Е ъ \Р с , р ѵ \ = 2 2 С- / \Г(г - К, Яі ) • /?Дг)(1Ѵ, (16.27) 

а у У 

здесь \Ѵ* — псевдопотенциал, сохраняющий норму и действующий со 
стороны атома сорта а на псевдоплотность /эДг). 

По своему содержанию метод МФЭП близок к предложенному в 
работе [33] подходу описания сил взаимодействия между атомами в 
металлах методом сильной связи с учетом гибридизированных почти 
свободных электронов. Оба метода для учета ^-гибридизации исполь¬ 
зуют дробные числа заполнения п° аУ полученные для металлов из 
квантово-механических расчетов. Основное различие этих методов за¬ 
ключается в разной компоновке энергетических слагаемых по составля¬ 
ющим функционала (16.22). Так, в методе МФЭП Е { описывает в 
основном два эффекта: кулоновское притяжение двух нейтральных 
остовных подсистем соседних атомов и их взаимное отталкивание, 
обусловленное ортогональностью волновых функций остовных электро¬ 
нов соседних атомов в представлении функций Ваннье. При малых 
расстояниях между атомами потенциал Ѵ^(Я) становится положитель¬ 
ным и резко возрастает, что соответствует большим силам оттал¬ 
кивания между атомами. Подобные силы отталкивания моделировались 
в методе Финниса—Синклера [34 ], чтобы правильно описать пове¬ 
дение атомов при малых расстояниях между ними. Эффект 8 ( 1 - гиб¬ 
ридизации, который приводит к увеличению энергии связи переходных 
металлов, учтен в МФЭП в последнем слагаемом Е у 

В МФЭП все слагаемые, кроме Е у известны. В [24 ] была предло¬ 
жена методика нахождения псевдопотенциалов \Ѵ* из решения обрат¬ 
ной вариационной задачи для чистых металлов. Исходя из полученных 
псевдопотенциалов, в [25 ] вычислены энергии связи, сдвиговые модули 
упругости второго порядка, уравнения состояния при Т = О К А1, Ті, 
N1 и Си. В целом, рассчитанные значения хорошо согласуются с 
экспериментальными данными. Показано, что в переходных металлах 
модули сдвига определяются в основном близкодействующими силами 
отталкивания, возникающими из-за перекрытия плотностей валентных 
<2-электронов соседних атомов. 

Предложенный метод позволяет рассчитывать полную энергию 
сплава исходя из минимума МФЭП (16.22) относительно объема и 
распределения электронной плотности рДг). Рассчитанные значения 
равновесного объема, энергии образования АН, эквиобъемного переноса 
заряда для неупорядоченных и полностью упорядоченных сплавов сис¬ 
тем N1—А1 [26], N1—Си и Си—А1 [35—36], Ті—АІ и N1— Ті [37] со 
структурами АІ, А2, В2, Ы 0 , Ы 2 хорошо согласуются с имеющимися 
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Таблица 16.1. Поверхностная энергия упорядоченных сплавов со структурой В2 
и металлов в ОЦК структуре. Дж/м 2 


Грань 

Ті 

ІЯГГі 

1ЧІ 

ЫіАІ 

А1 

СиАІ ( 

Си 

100 

1,963 

2,099 

2,404 

2,532 

1,213 

1,849 

2,006 

по 

1,888 

1,913 

2,294 

2,222 

1,159 

1,611 

1,891 

111 

2,163 

2,194 

2,611 

2,587 

1,361 

1,890 

2,173 

<Ъх139) 

2,05 

— 

2,45 

— 

1,20 

— 

1,85 

*м 

1,937 

2,241 

2,436 

2,352 

1,389 

1,753 

1,827 


экспериментальными данными [38] и результатами других расчетов. 
Показано, что энергия образования сплава обусловлена степенью пе¬ 
рекрытия валентных (/-электронов соседних атомов и величиной пере¬ 
распределения плотности почти свободных электронов от одного компо¬ 
нента к другому. Наиболее стабильной является та кристаллическая 
структура, которая соответствует наибольшему значению переноса за¬ 
ряда и наименьшему взаимодействию между валентными «/-электро¬ 
нами. 

Метод МФЭП позволяет также рассчитывать термодинамические 
свойства поверхностей металлов и сплавов [28, 29]. В табл. 16.1 приве¬ 
дены результаты расчета поверхностной энергии а для граней с малыми 
индексами Миллера для сплавов №Ті, №А1 и СиАІ в структуре В2. Для 
сравнения здесь же представлены величины а чистых металлов А1, Ті, 
№ и Си со структурой А2 (ОЦК). Рассчитанные значения а свидетель¬ 
ствуют о том, что как для чистых металлов, так и для упорядоченных 
сплавов величина анизотропии а невелика и не превышает 15 %. 
Полученный результат хорошо согласуется с экспериментальными дан¬ 
ными. При этом выполняется простое правило — поверхностная энер¬ 
гия тем меньше, чем выше ретикулярная плотность грани. Для ГЦК 
кристаллов <7(111) < ст(100) < <7(110), а для ОЦК кристаллов 
<7(110) < сг(100) < ст(111). Значения о в табл. 16.1 в нестабильной для 
рассматриваемых чистых металлов структуре А2 приведены для того, 
чтббы продемонстрировать эту тенденцию. Нужно отметить, что повер¬ 
хностная энергия слабо зависит от типа структуры и еб разброс лежит 
в пределах точности эксперимента. Например, для № со структурой А1 
(ГЦК) <7(111) равна 2,280 Дж/м 2 , а <7(110) для А2 структуры — 
2,294 Дж/м 2 . Результаты расчетов показывают, что как для чистых 
металлов, так и для сплавов неплохо выполняется полуэмпирическое 
правило Миедемы [40 ], связывающее величину о с равновесным объе¬ 
мом □ и энергией сублимации Е иЬ , приходящимися на один атом: 

= к • (16.28) 


где К = 263 Дж/м 2 . 
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76.5.2. Ячеечное приближение метода 
модельного функционала электронной плотности 


Анализ результатов расчета энергии образования сплавов показал 
[26, 35—37 ], что АН слабо зависит от конкретного вида перераспреде¬ 
ления электронной плотности р ѵ { г) при переходе от чистых металлов к 
сплаву и определяется в основном переносом заряда между ячейками 
Вигнера—Зейтца (ВЗ), центрированными для бинарного сплава на 
атомах сорта А и В. Это позволяет упростить процедуру расчета АН, 
применяя метод ячеек [41]. Представим плотность почти свободных 
электронов в каждой ячейке ВЗ в виде 

р а М) = (РО + /ѵ;(г), (р;) = ( 2 , 4 Дп а )/Й, / /удаіѵ = О, (16.29) 

а 


где г а — заряд иона атома сорта а; ^ — объем ячейки ВЗ. Раскладывая 
полную энергию в ряд по Др“(г) и учитывая условие постоянства 
химического потенциала в сплаве, получим следующее выражение для 
энергии сплава с точностью до первого порядка малости по Др*(г) [42 ]: 


Е 0 (СІ) = 


«Э<2> 2 

□*- 


1 С _А 

2 с„ 


[ с в( 2 а " 2 в) + Л «а" 


2 1 

а 2 


Я <іѵ • <1Ѵ’ . 2 

77Т7Г " С А С в( 2 А " 2 в) + Ап а\ ( 2 А - 2 в) 

й а I 1 Е -* 

1 г (IV . 

Х аі~ + Е м( АП а) + 2 С « 

й а 

+ ( 2 0 + д« 0 )І/^(г.<р:»сіѵ 


й • е, 


г + Ал 

а о 

кхс I ^ 


+ Е { \р с ] у (16.30) 


здесь Е 0 — полная энергия сплава в расчете на один атом; с а — 
концентрация атомов сорта а; (г) = с А 2 д + с в 2 в ; а^ — постоянная 
Эвальда; 7? м (Дл*) — энергия Маделунга, возникающая из-за кулонов¬ 
ского взаимодействия между ячейками ВЗ. В уравнении (16.30) все 
слагаемые, кроме средних значений И^“(г, {р*)) по ячейке ВЗ, опреде¬ 
лены. Так как полученное выражение справедливо и для чистых метал¬ 
лов, то зависимость средних значений В^(г, ( р “)) от {/)) и О можно 
найти из согласия теоретических и экспериментальных значений тер¬ 
модинамических свойств чистых металлов. Следует подчеркнуть, что 
ячеечное приближение МФЭП позволяет избежать нахождения явной 
зависимости И^(г, ( р“)) от г и требует лишь определить интегральное 
действие псевдопотенциала на среднюю электронную плотность почти 
свободных электронов. Проведенные расчеты [27, 43, 44] показали 
хорошее согласие между теоретическими и экспериментальными зна- 
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з-ѵ 0 /ѵ 



Рис . 16.1. Упругие характеристики металлов и сплавов при разных 
степенях сжатия. 

1 — ІЧі; 2 — ІЧІ 3 АІ; 3 — ІЧіАІ; 4 — ІЧ 1 АІ 3 ; 5 - А1; 6 - эксперимент [47]. 


чениями термодинамических свойств исследуемых сплавов. Это обус¬ 
ловлено тем, что погрешность Др“(г) в задании электронной плотности 
в первом порядке малости, сделанная при выводе выражения (16.30), 
приводит к погрешности в значении полной энергии лишь во втором 
порядке малости. 

Ячеечное приближение МФЭП позволяет достаточно просто рас¬ 
считывать уравнения состояния, нормальные изотермы и ударные ади¬ 
абаты металлов и сплавов [45, 46]. При этом минимизация полной 
энергии (16.30) при каждом значении объема V проводится по переносу 
заряда почти свободных электронов между ячейками ВЗ. Например, на 
рис. 16.1 приведены рассчитанные зависимости объемного модуля упру¬ 
гости В и давления Р от степени сжатия для №, А1, Мі 3 А1(ІЛ 2 ), №А1(В2) 
и ЫіА1^(Ы 2 ) при Т - 0 К. 

16.3.3. Многочастичные потенциалы 
межатомного взаимодействия 

Рассмотренное в 16.3.2 ячеечное приближение МФЭП применимо 
только для металлов и сплавов с идеальной кристаллической структу¬ 
рой. Непосредственное использование МФЭП для задач молекулярной 
динамики сталкивается с достаточно большими вычислительными труд¬ 
ностями, связанными с необходимостью расчета трехмерных интегра¬ 
лов от функций, зависящих от р о { г), по всему объему кристалла и 
минимизацией полной энергии по параметрам атомных функций р° а (ѵ). 
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На основе МФЭП можно предложить методику получения много¬ 
частичных межатомных потенциалов взаимодействия, с помощью кото¬ 
рых легко рассчитывается полная энергия твердого тела. 

Проведенные расчеты методом МФЭП [26, 36] полной энергии 
металлов и сплавов при нормальных условиях и при больших сжатиях 
показали, что минимизация полной энергии по параметрам р° а { г) при¬ 
водит к незначительному ее изменению. Например, для всех исследо¬ 
ванных сплавов это изменение не превышало 10 % от энергии образо¬ 
вания сплава АН. Аналогичные результаты получены и при расчете 
поверхностной энерши [28 ]. Поэтому для сплавов, у которых перенос 
заряда от одного компонента к другому правильно описывается супер¬ 
позицией атомных плотностей изолированных атомов, минимизацию 
полной энергии по параметрам функций р ѵ а ( г) можно не проводить. Это 
существенно облегчает расчет значений Е 2 и Е 3 в (16.22), исключая из 
них слагаемые самодействия, например 25Т в (16.26), которые имеют 
одни и те же значения как для изолированных атомов, так и для 
твердых тел. 

Чтобы сделать дальнейшие математические выкладки достаточно 
наглядными, ограничимся случаем бесконечного кристалла. В представ¬ 
лении многочастичных потенциалов взаимодействия полная энергия 
кристалла должна зависеть только от его объема V и взаимного распо¬ 
ложения атомов {К ; }. Рассмотрим, например, второе слагаемое в (16.24). 
Представим р ѵ (т) в виде 

А,(г) = </>„> + ДрДг), (16.31) 


где {р ѵ ) — средняя плотность почти свободных электронов, которая 
при заданной концентрации компонентов зависит только от объема 
сплава. Раскладывая подынтегральное выражение е (р ) до второго 
порядка малости по ЛрДг), получаем 

/*«И г ))‘іѵ = Лс,Лр,)) - + 

- I '<Ѵ I 


і Л 


кхс I 


2 Ьр г \(Р { 


, ,2>. X ктГчѵ + ^22' с;с/о<л,>. *«>- (16 - 32) 

о а V Ь а ,р Ц 


А 


гае 0<А>. *,) - -^ГІ^Хкік - *,1«<|г - Е УІ) <ІѴ - 

Первые два слагаемых в (16.32) зависят только от (р ѵ ), а последние — 
от (р ѵ ) и {/*„}. С учетом эффективного парного взаимодействия между 
атомами выражение (16.24) можно представить так: 


Е М - Е ,А?.)) 


| 22 ' 

«,/3 




(16.33) 
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К,«рМ,) - К, (К.) + К?<р,)- я,) + КАР,), я,), 
уЩр.). я„) - щу / ?К< К - к,I )Ур^( |г - н ( |)<іѵ. 


В выражении для остов-валентного взаимодействия Е ъ (16.27) 
представим псевдоплотность рДг) вблизи у-го атома сорта а в виде 

N 

рл г) = р:со + X 2 - к «і>- (16 - 34) 

0 


Раскладывая (16.27) в ряд теории возмущений по последнему слагаемо¬ 
му в (16.34), можно показать [48], что 


Е ЗІРс> Р„] 



РГ(г, я»)с1Ѵ +/->ДК ; )) 


(16.35) 


где /оДК.) — кристаллическая плотность почти свободных электронов на 
ядре у-го атома; Р а (р) — некоторая функция, которую нужно опре¬ 
делить для каждого сорта атомов. 

За уровень отсчета полной энергии выберем энергию изолирован¬ 
ного атома. Тоща в МФЭП полная энергия сплава в представлении 
многочастичных потенциалов взаимодействия выразится следующим 
образом: 


ЕИ = Е 0 «^)) + у X X' С ," С ЛѴ<Л.>. Я,) + X 2 Е>„(Е». 


«,/* ц 


(16.36) 


*)> 


здесь Ѵ а а ^({р с ), К) — суммарный эффективный парный потенциал 
взаимодействия между атомами. Полученное выражение (16.36) от¬ 
личается от выражения для полной энергии в методе погруженного 
атома [22] наличием слагаемого Е 0 ((р ѵ )), являющегося функцией 
объема сплава, а также явной зависимостью Ѵ а/) от ( р ѵ ). 

В выражении (16.36) все слагаемые, кроме функций Р а (р ѵ ), найде¬ 
ны. Полученное выражение для полной энергии твердого тела в пред¬ 
ставлении многочастичных потенциалов взаимодействия справедливо 
как для сплавов, так и для чистых металлов. Поэтому зависимость Р а 
от р ѵ можно определить из известных термодинамических свойств 
чистых металлов. Для согласования этих свойств, зависящих от объема 
кристалла, с экспериментальными данными можно воспользоваться 
универсальным уравнением состояния, которое позволяет точно уста¬ 
новить равновесный объем □ и модуль всестороннего сжатия В чистых 
металлов при любом выборе параметров атомных функций р"(г). Вид 
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функций /э"(г), как видно из (16.32) и (16.33), задает радиус действия 
межатомных сил. Чем более протяженными являются функции р° а (г)> 
тем больше радиус действия этих сил. Следовательно, параметры функ¬ 
ций р° а (г) можно найти из согласования теоретических и эксперимен¬ 
тальных значений термодинамических свойств металлов, которые за¬ 
висят только от относительного смещения атомов при постоянном 
объеме кристалла. К таким свойствам относятся упругие модули сдвига 
второго порядка, фононные спектры и энергия образования вакансии. 

Энергия Е* и объем образования вакансии V р сильно зависят от 
характера межатомных сил взаимодействия в металлах. В методе мо¬ 
дельного парного потенциала значения Ѵ р и Е* практически совпадают 
с соответствующими значениями й и энергии сублимации Е $ѵЛу . Из 
эксперимента известно, что Е* составляет примерно одну треть от Е іхЛз 
[39], а Ѵ р находится в пределах 0,4—0,8й [49]. Только учет много¬ 
частичных межатомных взаимодействий в металлах позволяет полу¬ 
чать разумные значения для Ѵ г Поэтому сравнение теоретических и 
экспериментальных значений для Ѵ р может служить критерием пра¬ 
вильности описания межатомных сил взаимодействия в металлах. В 
качестве примера рассмотрим ОЦК металл Иа и ГЦК металлы № и А1. 
Параметры атомных функций р ѵ а (г) определены для них из согласо¬ 
вания теоретических и экспериментальных значений модуля сдвига 
С 44 и соответствия Е* для №, А1 и Ка их экспериментальным зна¬ 
чениям: 1,6, 0,67 и 0,33 эВ [22, 39]. Для нахождения Ѵ р по формуле 

ЬЕ? 

V = Й--| /В (16.37) 

* Ьх \х = о 

необходимо рассчитать производную Е* по относительному сжатию х 
при равновесном объеме. Ѵ р определялось с учетом релаксации атомов, 
находящихся на 15 ближайших к вакансии координационных сферах. 
Полученные значения Ѵ р /& 0,82, 0,63 и 0,49 для №, А1 и Ыа хорошо 
согласуются с экспериментальными: 0,78, 0,62 и 0,42 [49]. При этом 
релаксация атомов вносит существенный вклад в энергию и объем 
образования вакансии для ОЦК металлов и практически не влияет на 
Е* и Ѵ р для ГЦК металлов. Так, для Ыа учет релаксации атомов 
приводит к уменьшению значения Е* на 0,13 эВ и Ѵ г на 0,3й, для № 
аналогичное уменьшение составляет соответственно 0,03 эВ и 0,05й, 
что обусловлено менее плотной упаковкой атомов в ОЦК структуре по 
сравнению с ГЦК структурой. 

Расчеты термодинамических свойств сплавов с помощью получен¬ 
ных многочастичных межатомных потенциалов взаимодействия пока¬ 
зали, что предложенный метод позволяет неплохо оценивать величину 
равновесного объема Й и энтальпии образования сплавов АН. Однако в 
силу малости АН точность таких расчетов мала. Наблюдаемая погреш¬ 
ность связана с приближением, сделанным при выводе формулы (16.35) 
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для Е у В (16.35) предполагается, что энергия взаимодействия между 
остовными и почти свободными электронами Р а {р) зависит от элект¬ 
ронной плотности р/ 0 ), заданной только в одной точке, а именно на 
ядре атома. При решении обратной вариационной задачи по нахож¬ 
дению псевдопотенциалов \Ѵ“ [24, 25] показано, что в локальном 
приближении радиус действия псевдопотенциалов достаточно велик. 
При этом \Ѵ“ принимает наибольшее значение вблизи максимума 
псевдоатомной плотности р ѵ а (г). Отсюда Р а (р о ) зависит от распределения 
р о ( г) во всей области действия \Ѵ“ и при одном и том же значении 
р ( 0) для разных р° а (г) должна принимать разные значения. Для учета 
влияния вида функций р° а {г) на Р а ір) в сплаве необходимо внести 
некоторую поправку А^ спл * Можно показать, что ее можно выбрать в 
виде 


вг а 

^^спл 2 У<* Ьр 


д ? к(« > 


^С;\р ѵ {К) -р а (Я а )] 


(16.38) 


■= Е Е 

0 І * І 

Раі^а) = 


где суммирование по ; производится по всем неэквивалентным узлам 
сплава. Функция р а (& а ) рассчитывается в структуре чистого металла 
при объеме равном атомному объему сплава Я. Параметры {у а } 
постоянны для сплавов с любой концентрацией компонентов. Энталь¬ 
пия образования бинарного сплава при некотором внешнем давлении Р 
определяется соотношением 

ДН = ^ АВ (Я) - с д і: А (0 А ) - с в і? в (О в ) + 


+ Р(Я с д Я А с в Я в ), 


(16.39) 


где І? А , Е й > Е' — полные энергии чистых металлов и сплава в расчете 

на один атом; Я д , Я в , Я — равновесные объемы чистых металлов и 
сплава, приходящиеся на один атом, при внешнем давлении Р. 

В качестве примера рассмотрим применение предложенной ме¬ 
тодики расчета полной энергии сплава в представлении многочас¬ 
тичных потенциалов взаимодействия к системе №—А1. Согласно [38 ] в 
системе №—А1 существуют интерметаллические фазы №А1(В2), 
№ 3 А 1 (Ы 2 ), №А1 3 (і2)О 20 ), № 2 А 1 3 (^5 13 ) и орторомбическая низкотемпера¬ 
турная фаза № 5 X 13 . При нахождении параметров у а для сплавов систе¬ 
мы №—А1 использовались известные из эксперимента значения энер¬ 
гии образования ДН = - 0,0225 а.е. и равновесного объема 
Я = 81,28 а.е. для фазы В2(№А1) [26, 38]. Число валентных электро- 
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Таблица 16.2. Теоретические и экспериментальные значения энергии об¬ 
разования АН, объемного модуля упругости В и равновесного объема сплавов системы 

М-АІ 


Сплав 

Структура 

Давление, ГПа 

-ДН ■ ІО 3 

-дн экс • ю 3 

(38] 

В • ІО 4 

о 

«экс (26) 




а.е. 

№А1 3 


0 

17,081 

14,4 

44,22 

100,62 

98,8 


и 2 

0 

10,303 


41,23 

93,23 



А1 

0 

6,420 


38,36 

94,78 



2*>20 

50 

13,193 


107,5 

78,87 



Ч 

50 

17,695 


109,5 

72,93 



А1 

50 

* 12,312 


106,5 

73,48 


№ 2 АІ 3 

**1Э 

0 

21,598 

21,5 

52,37 

94,26 

91,18 


2*13 

50 

18,820 


118,4 

75,70 


ЬЛАІ 

В2 

0 

22,500 

22,5 

55,75 

81,28 

81,28 


Ц> 

0 

16,741 


52,98 

82,59 



АІ 

0 

10,540 


49,14 

84,38 



В2 

50 

32,039 


137,0 

67,61 



Ч 

50 

25,131 


132,6 

68,07 



АІ 

50 

17,425 


126,6 

68,63 


Мі 5 А1 3 

2)5 

0 

17,771 

— 

57,73 

78,95 

79,15 


2)5 

50 

25,047 


142,2 

66,23 


№ 3 А1 

ч 

0 

14,204 

14,6 

61,97 

76,44 

76,63 


о 

см 

о 

8 

0 

9,450 


52,25 

82,86 



АІ 

0 

9,078 


58,00 

77,95 



и 2 

50 

19,594 


148,6 

64,70 



®° 2 » 

50 

7,007 


134,0 

68,28 



АІ 

50 

13,500 


143,0 

65,05 



нов п° а для № и А1 взято равным 1,4 и 3 соответственно [33]. Получен¬ 
ные в результате минимизации полной энергии сплава по атомному 
объему, и структурным параметрам кристаллической решетки термо¬ 
динамические свойства для некоторых из рассмотренных фаз системы 
№—А1 при нормальном давлении и Р = 50 ГПа показаны в табл. 16.2. 
Как следует из приведенных данных, значения АН и О хорошо согла¬ 
суются с экспериментальными для всех стабильных упорядоченных фаз 
системы №— АІ. Необходимо отметить и хорошее согласие наших 
результатов с теоретическими значениями, найденными в методе 
ЛМТО [18]. 

Особый интерес представляет вопрос об исследовании стабильности 
фаз при наличии внешнего давления. Рассчитанные значения АН при 
Р = 50 ГПа свидетельствуют о том, что икосаэдрическая структура 
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ЗЮ 20 для сплава ЫіА1 3 при нормальном давлении становится энер¬ 
гетически невыгодной по сравнению со структурой Ы 2 . Фаза № 2 А1 3 в 
структуре 3>5 п стабильна по отношению к смеси соединений 
№А1 3 (і 2)О 20 ) и МіА1(В2) при нормальном давлении. Однако при 
Р = 50 ГПа эта структура становится энергетически невыгодной по 
сравнению с гетерофазной смесью №А1(В2) и ЫіА1 3 (Ы 2 ). Для описания 
соединения І^А^, имеющего область гомогенности при низких темпе¬ 
ратурах, нами была выбрана изотипичная с Са 3 Рі 5 структура 3)5 на 
базе ОЦК решетки. Полученные для нее значения АН при нормальном 
давлении и Р = 50 ГПа лежат несколько выше отрезка, соединяющего 
энергии образования фаз №А1(В2) и № 3 А1(Ы 2 ). Варьирование парамет¬ 
ров решетки не приводит к понижению АН, что, возможно, обусловле¬ 
но тем, что симметрия соединения № 5 А1 3 , наблюдаемого в эксперимен¬ 
те, отличается от 3)5. 

С целью проверки эффективности предложенного метода для про¬ 
извольных структур проведен расчет термодинамических свойств фаз 
Лавеса А 2 В и АВ 2 в структурах С1, С15 и С16, подтвердивший невыгод¬ 
ность образования указанных структур ь системе N1—А1, а также 
невыгодность структур 3) 1, 3) 0 3 , В32, СН40. 

Таким образом, метод МФЭП и его модификации позволяют доста¬ 
точно просто и с хорошей степенью точности рассчитывать полную 
энергию кристаллов. Это дает возможность использовать его для иссле¬ 
дования физических процессов методом молекулярной динамики, а 
также для расчета полной энергии сильновозбужденных состояний. 

* * * 

Рассмотрение кристалла в условиях сильных внешних воздействий 
как системы, далекой от состояния равновесия, в которой появляются 
новые структурные состояния и новые степени свободы, позволяет с 
единых позиций анализировать различные процессы, происходящие в 
материалах. В процессе эволюции системы к равновесию происходит 
непрерывное изменение ее структуры и свойств. Весьма показатель¬ 
ными являются приведенные выше результаты исследования свойств 
аморфных металлов и сплавов. Однако дело этим не ограничивается. 

Концепция сильновозбужденных состояний в кристаллах, динами¬ 
ческих конфигурационных или концентрационных возбуждений слу¬ 
жит ключом к описанию процессов зарождения дефектов, необычных 
химических реакций, образования неравновесных фаз и структур и 
других явлений в динамически нагруженных материалах, которые в 
рамках традиционных представлений физики твердого тела не находят 
своего объяснения. 




Глава 17 


ОПИСАНИЕ ПОВЕРХНОСТИ И ГРАНИЦ РАЗДЕЛА 
В СТРУКТУРНО-НЕОДНОРОДНЫХ СРЕДАХ 


17Л. Основные положения 

Многочисленные экспериментальные и теоретические исследо¬ 
вания чистых поверхностей, выполненные в последние годы, показали, 
что структура и свойства атомных слоев на поверхности кристалла и в 
его объеме совершенно различны. По существу, это две разные формы 
одного и того же вещества. Поверхность твердых тел играет определя¬ 
ющую роль в явлениях окисления и коррозии, гальванопокрытий, в 
процессах спекания порошковых материалов, трения и других поверх¬ 
ностных явлений. Большое значение для их понимания имеет изучение 
атомной и электронной структуры поверхности. Наряду со свободной 
поверхностью твер ых тел не меньшее значение в современной физике 
металлов и ее применениях имеют внутренние поверхности раздела, 
например межзеренные и межфазные границы внутри металлов или 
искусственно созданные границы, гетеропереходы и т.п. Прогресс в 
развитии экспериментальной техники стимулировал теоретические ис¬ 
следования, в частности атомной и электронной структуры поверхности 
металлов и сплавов. Изучение повехностной релаксации, реконструк¬ 
ции, а также вибрационных свойств поверхности важно для механики 
сред со структурой. 

Поверхностная энергия в значительной степени определяет многие 
физико-химические процессы, происходящие на поверхности твердых 
тел, а также форму и структуру самой поверхности. К таким процессам 
относятся, например, рост и формообразование кристаллов, поверхно¬ 
стная сегрегация в многокомпонентных твердых телах и др. Невысокая 
точность измерения поверхностной энергии, приводящая к существен¬ 
ному разбросу получамых значений [1], стимулировала выполнение 
теоретических исследований [2—6 ]. Наиболее последовательное и, по- 
видимому, достоверное описание поверхностной энергии возможно в 
самосогласованных расчетах из первых принципов. Однако число таких 
расчетов пока невелико и проводились они для простых кристал¬ 
лических структур поверхности некоторых металлов [3, 6]. Более 
практичными представляются различные варианты построения много¬ 
частичных межатомных взаимодействий в рамках метода модельного 
функционала электронной плотности [51, метода внедренного атома (7, 
8 ], ^ использованием теории сильной связи [4 ] или просто эмпиричес¬ 
кой схемы [9 ]. Эти подходы позволяют вычислить и систематизировать 
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поверхностную энергию многих сложных металлических поверхностей, 
что пока невозможно сделать как экспериментально, так и в расчетах 
из первых принципов. 

Исследование колебательных состояний на поверхности металлов 
дает возможность получить информацию не только о динамических 
характеристиках поверхности, но и о деталях межатомного взаимо¬ 
действия в окрестности поверхности. В наиболее простых методах 
расчета поверхностных состояний межатомные взаимодействия являют¬ 
ся подгоночными параметрами модели [10]. В таких методах, однако, 
не удается установить непосредственную связь между изменениями 
силовых постоянных и электронной плотности, связанных с образо¬ 
ванием поверхности и эффектами релаксации и реконструкции. Это 
удается учесть в самосогласованных первопринципных методах расчета 
поверхностных колебаний [11, 12]. Однако вследствие сложности по¬ 
добных расчетов, требующих затрат большого количества компьютер¬ 
ного времени, вычисления поверхностных вибрационных мод прово¬ 
дились только для некоторых поверхностей с малыми индексами [11, 
12]. Полуфеноменологический метод погруженного атома (МПА) [7, 8] 
занимает промежуточное место между методом силовых постоянных и 
первопринципными подходами, поскольку в МПА имеется вклад в 
полную энергию, определяемый электронной плотностью и описыва¬ 
ющий многочастичные межатомные взаимодействия. Основной недоста¬ 
ток МПА связан с отсутствием процедуры самосогласованного по¬ 
строения зарядовой плотности. Последняя находится в виде супер¬ 
позиции атомных плотностей. Достоинства МПА определяются его 
простотой и тем, что МПА правильно воспроизводит основные атомные 
характеристики объемного металла: энергию связи, равновесный пара¬ 
метр решетки, модуль сжатия, упругие постоянные, энергию образо¬ 
вания вакансии [7, 8 ]. Первые применения МПА к вычислению по¬ 
верхностных вибрационных состояний показали, что метод вполне 
пригоден для исследования динамических характеристик поверхности 
[13]. Но, по-видимому, наиболее эффективно МПА может применяться 
для расчета вибрационных состояний поверхностей с большими индек¬ 
сами. 

Существенное влияние на величину поверхностной энергии, элек¬ 
тронные и колебательные поверхностные состояния и на характе¬ 
ристики поверхности при различных внешних воздействиях оказывает 
релаксация поверхности (как правило, многослойная), заключающаяся 
в смещении нескольких верхних атомных плоскостей из их положения, 
соответствующего идеальной решетке. Параметризованные модели си¬ 
ловых постоянных не позволяют рассчитать многослойную релаксацию 
априорным образом. В то же время экспериментальное определение 
многослойной релаксации представляет собой сложную и неоднознач¬ 
ную задачу, в силу чего к настоящему времени исследовано относитель¬ 
но малое число поверхностей с большими индексами. Из ГЦК металлов 
экспериментально исследовались только поверхности Си (311), 
N1(311), А1(210), А1(311), А1(331), Юі(311), РИ210). Теоретические 
расчеты проводились для некоторых поверхностей меди, алюминия, 
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платины, никеля [4 ]. Использование первопринципных методов расче¬ 
та для таких поверхностей требует неприемлемо больших затрат ком¬ 
пьютерного времени, поскольку в этом случае элементарная расчетная 
ячейка должна содержать от 20 до 50 атомных слоев. Метод погружен¬ 
ною атома позволяет преодолеть указанные проблемы и дает возмож¬ 
ность проводить расчеты многослойной релаксации и фононных состо¬ 
яний поверхностей с большими индексами за приемлемое компьютер¬ 
ное время. 

В настоящей главе представлены результаты исследования поверх¬ 
ностной энергии, многослойной релаксации поверхностей с большими 
индексами ГКЦ металлов А1, Си, №, А§, Рб, Аи, Рі и вибрационных 
состояний в рамках метода погруженного атома. Выбор данного метода 
связан с тем, что, с одной стороны, в нем учитываются непарные 
межатомные взаимодействия. Парные межатомные потенциалы качест¬ 
венно неправильно описывают структурные и энергетические харак¬ 
теристики поверхности [4], поэтому учет непарных взаимодействий 
принципиально необходим. С другой стороны, метод погруженного 
атома широко применялся для изучения структурных и энергетических 
характеристик объемных ГЦК металлов и поверхностей с низкими 
индексами (см. работы [7, 8] и ссылки в них). Результаты расчетов 
оказались в качественном, а во многих случаях и количественном 
согласии с экспериментом. В отличие от работ [7, 8 ] в расчете элект¬ 
ронной плотности нами были использованы волновые функции валент¬ 
ных состояний свободного атома, вычисленные в приближении локаль¬ 
ной плотности. Параметры метода подгонялись под экспериментальные 
данные чистых металлов по равновесному объему, трем модулям упру¬ 
гости, энергии сублимации и энергии образования вакансии. Поло¬ 
жение фиксированных поверхностных слоев атомов находилось мето¬ 
дом молекулярной динамики при нулевой температуре. Эффекты ре¬ 
конструкции поверхности не рассматривались. 


17.2. Метод погруженного атома 

Центральной формулой метода погруженного (внедренного) атома 
является выражение для полной энергии, полученное впервые в работе 
[7]: 

+ ‘ЛЕ •!>,.«,>• «7-1) 

і Ч 

В этом выражении р н . — электронная плотность в точке, соответству¬ 
ющей положению атома /, обусловленная другими атомами системы; 
/ > .(р) — энергия, которая необходима, чтобы погрузить атом / в 
электронную плотность р\ Ф~(/^ у ) — парное отталкивание между ато¬ 
мами і и /, находящимися на расстоянии /Г. (Заметим, что Р і зависит 
только от атома і, а Ф. ; — только от атомов / и /), Разумной 

5 Заказ N9 272 
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аппроксимацией электронной плотности в металле служит линейная 
суперпозиция вкладов от отдельных атомов 

ам-2#*»)* (17 - 2) 

Д-0 

где р?(Я )— вклад в электронную плотность от атома у. 

С учетом этого приближения для электроной плотности использо¬ 
вание при вычислениях метода погруженного атома не требует сущест¬ 
венно большего времени, чем использование модели парного потен¬ 
циала. 

Итак, для того чтобы применить метод погруженного атома, необ¬ 
ходимо знать: функции погружения, парные потенциалы и атомные 
плотности. 

Обычно предполагается [7, 8], что парный потенциал можно за¬ 
писать в терминах эффективных зарядов: 

Ф(Я) = 2(Я)2(Я)/Я. (17.3) 

Эффективный заряд должен быть положительным и уменьшаться моно¬ 
тонно с увеличением расстояния. 

Информацию о функции внедрения можно получить из уравнения 
состояния. Показано, что энергия сублимации большинства металлов 
может быть представлена как функция постоянной решетки: 

Е(а) = - ^(1 + а*)ехр(—а*). (17.4) 

В этом выражении — абсолютное значение энергии сублимации 
при нулевой температуре и давлении. Величина а* характеризует меру 
отклонения от равновесной постоянной решетки: 

а* = (а/а 0 )/(Е^/9вау" (17.5) 

Здесь В — объемный модуль упругости материала; а 0 — равновесная 
постоянная решетки; Л — равновесный объем, приходящийся на один 
атом. 

Заметим, что если вклады в электронную плотность от атомов 
рНЯ) и парные взаимодействия Ф(Д) известны, то функция погружения 
Р{р) может бытѣ однозначно определена из уравнений (17.1) и (17.4). 
Задача, таким образом, сводится к определению р*(Я) и Ф(Я). 

В настоящей работе вклады в электронную плотность от атомов 
вычислены методом Кона — Шэма: 

р°(Я) = п,р,(Л) + п а р й {К), (17.6) 

где п х и п а — число внешних $ и <1 электронов, а р 5 и р а —плотности, 
связанные с 5 и <1 волновыми функциями: 

р х (я) = X |^(г)| 2 > рЛ к ) = X |№)| 2 - 


( 17 . 7 ) 
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В качестве и использованы волновые функции валентных $ и р 
состояний свободного атома, вычисленных в приближении локальной 
плотности. 

Эффективный заряд 2(Я), который связан с Ф(Я) уравнением 
(17-3), выбран в виде 

2(Я) = 2 0 (1 + ^)ехр(-аД). (17.8) 

Значение 2 0 — это число внешних электронов, т.е. 2 0 = 10 для №, Рсі 
и Рі и 2 0 = 11 для Си, и Аи. Эмпирически выбор ѵ = 1 дает 
хорошее согласие с экспериментальными значениями упругих постоян¬ 
ных для №, Рсі и Рі, в то время как ѵ = 2 лучше работает для Си, А§ 
и Аи. Таким образом, необходимо определить два подгоночных пара¬ 
метра а и /?, чтобы построить парный потенциал для каждого ма¬ 
териала. Эти параметры подгонялись под экспериментально известные 
для чистых металлов значения упругих постоянных, постоянной ре¬ 
шетки, энергии образования вакансии и энергии сублимации. 


17.3. Релаксация поверхности 

Для проверки качества построенной функции погружения и пар¬ 
ных потенциалов взаимодействия в схеме погруженного атома была 
рассчитана релаксация поверхностей с низкими индексами для шести 
металлов с ГЦК решеткой. В табл. 17.1 представлены результаты этих 
вычислений, здесь же приведены данные других расчетов и экспе¬ 
риментальные значения. Видно, что полученные изменения межслое¬ 
вых расстояний находятся в полном качественном согласии с результа¬ 
тами экспериментов и других расчетов. Менее хорошее количественное 
согласие с экспериментом наблюдается для поверхности №(110). Рас¬ 
хождения с данными вычислений, проведенными в других моделях [9 ], 
объясняются различием в построении многочастичных взаимодействий. 
Расхождение с результатами работы [8 ], по-видимому, связано как с 
использованием волновых функций, вычисленных не методом Харт- 
ри — Фока, а в приближении локальной плотности, так и с подгонкой 
параметров по свойствам чистых металлов без привлечения инфор¬ 
мации о свойствах сплавов этих металлов. Учитывая также довольно 
большое расхождение в экспериментальных данных, получаемых мето¬ 
дами дифракции медленных электронов и обратного резерфордовского 
рассеяния, можно полагать, что используемая в настоящей работе 
схема расчета позволит дать качественно правильное описание много¬ 
слойной релаксации поверхностей с большими индексами. 

Для поверхностей с высокими индексами проведены расчеты для 
А1, Си, Аи, А& №, Рсі, Рі. В качестве примера вычисленной релаксации 
в табл. 17.2 приведены относительные изменения межслоевых рассто¬ 
яний (і^у полученных для Си. Анализ представленных данных показы¬ 
вает, что многослойная релаксация поверхностей с большими индек¬ 
сами проявляется значительно сильнее, чем в случае поверхностей 



132 


ГЛ. 17. ОПИСАНИЕ ПОВЕРХНОСТИ И ГРАНИЦ РАЗДЕЛА 


Таблица 17.1. _ Релаксация поверхностей (III) и (110) 


По¬ 

верх¬ 

ность 

Межслоевое расстоя¬ 
ние 

Си 

Иі 

А* 

ра 

Аи 

Рі 

(111) 

</із 

-1.2 


-1,5 

-2,2 

1 

-3,1 


Другие расчеты 


шш 



ИИ 



[8] 

-1.4 


-1,3 

-3,2 

И. 

-4,8 


[9] 

-1,8 

-0,9 

-1,9 

— 

-2,8 

— 


СИ] 

-4.6 

-4,1 

— 

— 

— 

— 


Эксперимент 


от 0,0 до 


— 

— 

— 




-1.2 






<*2,3 

-0.1 

0,0 


+ 0,2 


+ 0,4 


Другие расчеты 








[8] 

0,0 

0,0 

■Н 

+ 0,3 

+ 0,6 



[9] 

■ШШш 

0,0 

ШѴхШ 

— 


— 


[14] 

Шжшт 

+ 0,5 

- 

— 

— 

— 


Эксперимент 


0,0 

И 

— 

— 

— 

(ПО) 

< /і,2 

-4,5 

-2,1 

-5,9 

-8,3 

-13,3 

-11,8 


Другие расчеты 








[8] 

-4.9 

-2,3 

-5,1 

— 11,3 

-15,3 

-17,6 


[9] 

-4,5 

-3,0 

-7,2 

— 

-8,9 

— 


[14] 

-15,0 

-12,3 

— 

— 

— 

— 


Эксперимент 

от -2,0 

от -4,8 

от -5,7 

-5,7 

-18,0 

— 



до -10,0 

до - 9,0 

до -9,5 





</23 

+ 0,2 

+ 0,2 

+ 0,5 

+ 1,0 

+ 2.4 

+ 1,9 


Другие расчеты 








[8] 

+ 0,2 

+ 0,1 

+ 0,3 

+ 1,2 

+ 2,2 

+ 2,6 


[9] 

-0,5 

-0,3 

+ 0,4 

— 

+ 1,4 

— 


[14] 

+ 1,4 

0,0 

— 

— 

— 

— 


Эксперимент 

от -0,3 

0,0 

от 0,0 до 

— 

— 

— 



до -1,0 


-3,0 





<*3.< 

-0,5 

-0,2 

-0,3 

-0,5 

-0,5 

-1,6 


Эксперимент 

от -2,0 

— 

— 

— 

— 

— 



до -6,0 







Примечание. Изменение расстояний между поверхностными атомными слоями приводится в 
процентах по отношению к межслоевому расстоянию. Знак минус соо т ветст в ует уменьшению межслоевого 
расстояния, знак плюс — его увеличению; экспериментальные данные взяты из работ [15—17]. 


(100), (ПО) и (111). Это относится как к величинам так и к 
количеству атомных слоев, вовлекаемых в процесс релаксации. Даже 
для самой простой грани (ЗД1) относительное изменение первого меж¬ 
слоевого расстояния в меди почти в 2 раза больше, чем для Си(ПО), а 
количество атомных плоскостей, участвующих в релаксации, увели¬ 
чилось более чем в 2 раза. Как и для грани (НО), релаксация поверх¬ 
ности (311) является осциллирующей. С уменьшением плотности ато¬ 
мов в поверхностном слое нарушается строгая периодичность в чередо¬ 
вании знака изменения межслоевого расстояния. Так, для поверхностей 
(331), (210) и (211) оба верхних межслоевых расстояния уменьшаются, 
а для поверхности (332), обладающей наименьшей плотностью, уменъ- 
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Таблица 17.2. Релаксация поверхности меди с большими индексами (обозна¬ 
чения соответствуют табл. 17.1) 



Таблица 17.3. Многослойная релаксация поверхностей Си(ЗП), N1(311) и 

РЦ210) 


Показатель 

<П1 

42,3 

43,4 

44,5 

<*5,6 

Эксперимент [18] 

Си (311) 

| -7,3 1 +3,7 

-0,0 



Настоящий расчет [19] 

-8,9 

+ 3,8 

-3,6 

+ 2,0 

-1.3 

Расчет [4] 

-6,6 

+ 3,1 

-2,9 

+ 1,5 

-1,0 

Расчет [14] 

-18,6 

+і,і 


— 

— 

Эксперимент для А1(311) [20] 

-13,0 

+ 9,0 

— 

— 

— 

Эксперимент [21] 

N1(311) 

-15,9 1 +4,1 




Настоящий расчет [19] 

-4,6 

+ 2,6 

-1,8 

+ 1,1 

-0,7 

Расчет [14] 

-15,5 

+ 0,5 

— 

— 

— 

ЬЕВО-эксперимент [22] 

Р((210) 

-23+4 1 -12±5 1 

+ 4±7 

— 3±7 


Настоящий расчет [19] 

-21,0 

-5,3 

+ 5,4 

-4,3 

+ 1,3 

Расчет [22] 

-31 

-10 

+ 10 

-7 

+ 2 

Эксперимент для АК210) [23] 

-15,5+ 2,4 

і 

-0,8+2,9 

+ 8,9±2,6 

—4,4±3,6 

—1,2±4,6 
































134 


ГЛ. 17. ОПИСАНИЕ ПОВЕРХНОСТИ И ГРАНИЦ РАЗДЕЛА 


шается уже пять межслоевых расстояний. Интересно также, что для 
поверхностей с наименьшей плотностью изменение межслоевых рассто¬ 
яний, близкое к величине й к ., наблюдается для расстояний, образован¬ 
ных пятым, шестым и седьмым атомными слоями. При уменьшении 
поверхностной плотности увеличивается относительное изменение 
межслоевых расстояний, а релаксация захватывает большее количество 
атомных плоскостей. Итак, с увеличением атомного номера усиливает¬ 
ся релаксация поверхности. Это свидетельствует о важности учета 
эффектов релаксации при исследовании поверхностных свойств, в пер¬ 
вую очередь, для тяжелых металлов. 

В табл. 17.3 сравниваются настоящие результаты с известными 
экспериметальными данными и результатами других расчетов для по¬ 
верхностей Си(ЗН), N1(311) и РК210). Здесь же приведены экспе¬ 
риментальные данные для поверхностей АІ(ЗН) и АК210). Как следует 
из таблицы, полученные результаты находятся в отличном качествен¬ 
ном согласии с экспериментом, а в случае поверхностей Си (311) и 
РК210) наблюдается хорошее количественное согласие. Результаты 
экспериментов подтверждают осцилляторный характер релаксации по¬ 
верхности (311) и уменьшение первых двух межплоскостных рассто¬ 
яний поверхности (210). Единственное качественное расхождение меж¬ 
ду теорией и экспериментом отмечено в изменении ё 5/6 . В случае 
алюминия эксперимент дает уменьшение расстояния между пятым и 
шестым атомными слоями, в то время как настоящие расчеты свиде¬ 
тельствуют об увеличении его для всех рассмотренных металлов. Это 
различие, возможно, объясняется другим характером сил связи на 
поверхности алюминия, чем в случае Си, №, А§, Р<1, Аи и Рі. С другой 
стороны, экспериментальная неточность в определении величины ё 56 в 
несколько раз превышает саму величину с1 $6 . 


17.4. Поверхностная энергия 

В методе погруженного атома поверхностная энергия а получает¬ 
ся, как правило, заниженной [7, 8]. Однако ее зависимость от типа 
грани хорошо согласуется с результатами других подходов [5 ]. Можно 
надеяться, что использование схемы погруженного атома позволит дать 
качественно правильную систематику между плотностью атомов в по¬ 
верхностном слое (и типом грани) и поверхностной энергией. 

В табл. 17.4 представлены значения поверхностной энергии для 
релаксированных и идеальных поверхностей (100), (110) и (111) Си, 
Ыі, А& Рб, Аи и Рі. Видно, что поверхностная энергия, рассчитанная 
методом погруженного атома с использованием волновых функций, 
полученных в приближении локальной плотности, занижена по срав¬ 
нению с экспериментальными данными, причем это различие возраста¬ 
ет с увеличением атомного номера элемента. Однако изменение по¬ 
верхностной энергии в зависимости от типа грани хорошо согласуется с 
результатами друшх расчетов. Сравнение энергий для идеальной и 
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Таблица 

17. 4. 

Поверхностная энергия, рассчитанная для релаксированной и 
идеальной поверхностей, мДж/м 2 

Ме¬ 

Грань 

Е„„ 

Е _ 

*кс 

Птгги* пйгияты 

талл 

ИД 

Р«л 

[241 • 

[11 


Си 

(100) 

1375 

1373 



1144[9], 1280[8], 134514], 1640 Ц4], 
184215] 


(ПО) 

1503 

1490 

1790 

1420—1790 

123319], 1400[8], 145414], 1750Ц4], 
199215] 

! 

(111) 

1267 

1264 



94719], 117018], 124014], 1510 [14], 
174615] 

N1 

(100) 

1592 

1592 



144419], 158018], 2240[14], 2197[5] 


(ПО) 

1736 

1732 

2380 

1820-3700 

1548[9], 173018], 2380[14], 2350[5] 


(111) 

1460 

1459 

115319], 1450[8], 2080 Ц4], 2058[5] 

А* 

(100) 

818 

814 



75919], 705[8], 950Ц4] 


(ПО) 

895 

880 

1240 

1140—1500 

80819], 77018], 1040[4] 


(111) 

741 

736 

62019], 620[8], 900[14] 

Р <1 

(100) 

1215 

1195 



137018], 1740[14] 


(ПО) 

1336 

1288 

2000 


149018], 1870[14] 


(111) 

1081 

1066 


1220[8], 1630(14] 

Аи 

(100) 

779 

731 



770(9], 91818] 


(НО) 

870 

775 

1500 

670-3830 

816(9], 980[8] 


(111) 

664 

636 

624[9], 790[8] 

Рй 

(100) 

1351 

1286 



165018] 


(ПО) 

1504 

1373 

2490 

1800-2670 

175018] 


(111) 

1161 

1122 



1440(8] 


Примечание. В шестой колонке приведены наименьшее и наибольшее значения поверхностной 
энергии, иллюстрирующие разброс экспериментальных данных. 



Рис. 17.1. Поверхностная энергия меди для граней различной ориентации в зависимости 
от плотности атомов в поверхностном слое. 

1 — идеальная поверхность; 2 — релаксированная. 
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релДксированной поверхностей показывает, что для Си и N1 влиянием 
релаксации на поверхностную энергию можно пренебречь, поскольку 
релаксация изменяет о менее 1 %. Для тяжелых металлов Аи и Рі 
энергия релаксации составляет уже 5—10 % от поверхностной энергии, 
причем с уменьшением плотности атомов в поверхностном слое уве¬ 
личивается энергия релаксации. Следует ожидать, что роль эффектов 
релаксации будет возрастать при расчете поверхностей с высокими 
индексами, обладающими меньшей атомной плотностью в поверхност¬ 
ном слое. 

Из сравнения настоящих результатов с данными других расчетов 
следует, что вычисленные величины хорошо согласуются с результа¬ 
тами, полученными в рамках простых методов [4, 7, 8 ], учитывающих 
многочастичный характер межатомных взаимодействий. Более сложные 
подходы [5, 14] приводят к лучшему согласию с экспериментом, хотя, 
как и в настоящих расчетах, в [5, 14] с увеличением атомного номера 
элемента возрастает разность между рассчитанным и эксперименталь¬ 
ным значением сг, взятым из работы [24 ]. 

Зависимость поверхностной энергии от типа грани в порядке 
возрастания индексов Миллера для меди представлена на рис. 17.1. 
Для большей универсальности в изображении кривых параметр ре¬ 
шетки выбран равным единице. Исследования показали, что для всех 
металлов кривые имеют качественно одинаковый вид. Основное раз¬ 
личие связано с энергией релаксации, которая зависит от трех 
факторов. Она возрастает: с увеличением атомного номера элемента, 
с уменьшением поверхностной плотности атомов и с увеличением 
самой поверхностной энергии. Учет энергии релаксации приводит к 
уменьшению различия в поверхностной энергии разных граней. Ин¬ 
тересно, что довольно плавное поведение кривых с уменьшением 
поверхностной плотности атомов нарушается выбросами для поверх¬ 
ностей (211) и (310), (320) и (321). Возможно, данный эффект 
связан с тем, что в настоящей работе не учитывается реконструкция 
поверхности. Можно ожидать, что учет реконструкции поверхности 
приведет к некоторому изменению вида кривых и, в частности, к 
сглаживанию резких выбросов. 


17.5* Вибрационные состояния на поверхности металлов 

В исследованиях поверхностных вибрационных состояний приме¬ 
нялась модель тонких пленок. Определение зависимости результатов от 
толщины пленки проводилось для пленок, содержащих N « 16—60 
атомных слоев. Анализ показал, что для поверхности с низкими индек¬ 
сами получение надежных результатов достигается при использовании 
пленки с N * 16. Дальнейшее увеличение числа атомных слоев не 
приводит к изменению числа поверхностных мод, а также к существен¬ 
ному изменению их частот и пространственной локализации. Иначе 
обстоит дело для плоскостей с высокими индексами Миллера. 
Например, в случае плоскости (322) оказывается недостаточным 





Рис . 17.2. Фононные дисперсионные кривые вдоль линий симметрии поверхностной зо¬ 
ны Бриллюэна для релаксированной 16-слойной пленки А& (100). 

Поверхностные состояния отмечены черными кружками. 

использование даже 30-слойной пленки, и приемлемых результатов 
удается достичь лишь при N ~ 45. 

В качестве примера рассчитанных вибрационных состояний для 
граней с низкими индексами на рис. 17.2 приведены полученные фо¬ 
нонные дисперсионные кривые вдоль линий симметрии двумерной зоны 
Бриллюэна для релаксированной 16-слойной пленки А§(001) [25]. Из 
рисунка видйо, что в точке X имеется четыре поверхностных состояния. 
Нижнее состояние с частотой 1,3 ТГц соответствует поперечным сме¬ 
щениям атомов верхнего слоя в плоскости ху , второе состояние с 
частотой 1,9 ТГц представляет собой рэлеевскую моду с вертикаль¬ 
ными поперечными смещениями атомов поверхностного слоя. Третье 
состояние с частотой 2,0 ТГц определяется поперечными горизонталь¬ 
ными смещениями атомов второго или третьего атомного слоя в за¬ 
висимости от используемой модели релаксированной поверхности. В 
случае релаксации смещения наблюдаются для атомов третьего атомно¬ 
го слоя. Для нерелаксированной пленки или величин сі )2 = —1,3 %, 
сі 23 = +1,0 и (1 ЪА = —0,8 % данное состояние локализуется на атомах 
второго слоя. Этот результат отражает высокую чувствительность от¬ 
дельных поверхностных состояний к используемой модели релакси¬ 
рованной поверхности. Четвертое состояние располагается в энерге¬ 
тической щели и соответствует продольным смещениям поверхностных 
атомов. В точке М обнаружено три поверхностных состояния: нижнее 
есть рэлеевская мода с частотой 2,3 ТГц, следующее состояние опреде¬ 
ляется волной продольных смещений поверхностных атомов с частотой 
3,0 ТГц, третье с частотой 3,1 ТГц соответствует вертикальным попе¬ 
речным смещениям атомов второго слоя. Кроме перечисленных наблю¬ 
дается состояние в небольшой запрещенной щели в направлении X М. 
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ГЛ. 17. ОПИСАНИЕ ПОВЕРХНОСТИ И ГРАНИЦ РАЗДЕЛА 



Рис. 17.3. Фононные дисперсионные кривые для релаксированной 48-слойной пленки 

АК211). 

На рис. 17.3 приведены вычисленные фононные дисперсные кривые 
для релаксированной 48-слойной пленки АК211) [25]. Выбор более 
толстой пленки по сравнению с рассмотренными связан с тем, что 
межслоевое расстояние в пленке АК211) меньше, соответствующего 
расстояния в пленках типа (100), (ПО), (111), и для исключения 
взаимодействия между поверхностями пленки (211) необходимо учиты¬ 
вать большое количество атомных слоев. Можно видеть, что в направ¬ 
лении Г X имеется ряд поверхностных состояний, нижнее из них 
характеризуется смещениями атомов поверхностного слоя в плоскости, 
перпендикулярной волновому вектору с преимущественным вкладом 
поперечной горизонтальной составляющей. Второе и третье состояния 
появляются при к х > 0,51 ГХ|. Они определяются поперечными коле¬ 
баниями атомов, в_смещениях которых преобладает 2-компонента. В 
окрестности точки X второе состояние локализуется на атомах второго 
слоя, третье — на атомах поверхностного слоя. Четвертое состояние с 
частотой 2,7 ТГц в точке Г представляет собой резонансную моду 
продольных смещений атомов первого — третьего_слоев. Пятая резо¬ 
нансная мода локализуется в окрестности точки Г и определяется в 
основном поперечными горизонтальными колебаниями двух верхних 
слоев. Шестое и седьмое состояния являются щелевыми модами с 
продольными колебаниями атомов второго и третьего слоев соответст¬ 
венно. _ 

В направлении Г У наблюдаются четыре поверхностные моды: 
нижняя и вторая характеризуются поперечными горизонтальными сме¬ 
щениями атомов, третье состояние локализуется в окрестности точки 
V и определяется продольными смещениями атомов двух верхних слоев 
с примесью 2-компоненты. Четвертое состояние служит продолжением 
соответствующего состояния в направлении Г X. Практически все сос¬ 
тояния в направлениях X 5 и V 5 — продолжения соответствующих 
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состояний в направлении ГX и ГУ. Имеется только одно состояние, 
которое начинается в точке X и заканчивается в точке 5, частота его в 
точке X составляет 4,5 ТГц. 

Из сравнения результатов расчета для релаксированной и нере- 
лаксированной поверхностей следует, что в случае идеальной поверх¬ 
ности: 1) отсутствует верхнее состояние в точке Г; 2) резонансная мода 
продольных колебаний с частотой 2,7 ТГц в точке Г существует только 
вблизи этой точки; 3) изменилась область локализации в обратном 
пространстве четвертого состояния в точке X и третьего состояния в 
на правл ении ГУ. Релаксация поверхности оказывает существенное 
влияни е на степень локализации поверхностных состояний. Учет ее 
приводит к меньшей локализации поверхностных состояний в поверх¬ 
ностном атомном слое. Так, в случае идеальной поверхности 53 % 
нижнего состояния в точке X приходится на верхний слой и 34 % — на 
третий, а в случае релаксированной поверхности 44 % этого состояния 
локализуется на верхнем слое и 41 % — на третьем. 

Таким образом, достигнутые нами результаты выявили существо¬ 
вание на поверхностях с низкой степенью упаковки наличие поверхно¬ 
стных мод в точке Г. Для поверхности (211) обнаружено два состояния 
в энергетической щели в точке X. Результаты для поверхности А^(НО) 
могут быть использованы для интерпретации экспериментальных дан¬ 
ных, полученных из работы [16]. 

* * * 

Применение метода погруженного атома к расчету многослойной 
релаксации поверхностей ГЦК металлов и поверхностной энергии по¬ 
казало, что с уменьшением плотности атомов в поверхностном слое в 
процесс релаксации вовлекается все большее количество атомных сло¬ 
ев, а строго осциллирующий характер релаксации нарушается — уве¬ 
личивается количество первых атомных плоскостей, расстояние между 
которыми уменьшается. С увеличением атомного номера элемента 
увеличивается эффект релаксации. В случае тяжелых металлов вклад 
от релаксации в энергию поверхностей с большими индексами возра¬ 
стает до 16 %. Сравнение полученных результатов с известными 
экспериментальными данными для поверхностей типа (310) и (210) 
дало хорошее согласие теории и эксперимента, что позволяет надеяться 
на качественно правильное описание структурных и энергетических 
характеристик поверхностей ГЦК металлов с большими индексами 
методом погруженного атома. 



Г л а в а 18 


ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ, СТРУКТУРА 
И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
ИНТЕРМЕТАЛЛИЧЕСКОГО СОЕДИНЕНИЯ № 3 А1 


18.1. Предварительные замечания 

Химические соединения металлов с металлами и металлов с неме¬ 
таллами характеризуются широким спектром уникальных физико-ме¬ 
ханических свойств: высокими значениями температур плавления, 
твердости, прочности, тепло- и электропроводности, жаростойкости, 
термической стабильности внутренней структуры и т.п. Поэтому хи¬ 
мические соединения всегда привлекали внимание исследователей в 
попытках создания новых материалов. 

В настоящее время изделия ответственного назначения, например 
ряд деталей реактивных и газотурбинных двигателей, изготавливают из 
дорогостоящих никелевых суперсплавов, ниобиевых сплавов, компо¬ 
зиционных материалов типа углерод—углерод. Технология изготов¬ 
ления изделий из таких материалов также отличается высокой 
степенью сложности. При этом технические параметры изделий 
имеют довольно значительные ограничения, например: недостаточно 
высокую формоустойчивость в режимах высокоскоростного термоцик- 
лирования, сравнительно низкую прочность при температурах выше 
1000 °С. 

Одним из наиболее перспективных в практическим отношении 
классом химических соединений являются интерметаллиды. Такие ин¬ 
терметаллические соединения, как алюминиды никеля ІМіАІ и № 3 А1, 
отличаются высокими характеристиками жаростойкости, в том числе в 
условиях высокотемпературных газовых потоков. Однако температур¬ 
ная зависимость прочности интерметаллидов характеризуется резким 
снижением прочности при температурах выше 500 °С. При этом плас¬ 
тичность интерметаллидов снижается до нуля. 

Повышение высокотемпературной прочности интерметаллидов са¬ 
мым тесным образом связано с повышением их высокотемпературной 
пластичности. Последнее возможно при изменении механизма высоко¬ 
температурного разрушения направленным легированием интерметал- 
лида. 

Неотъемлемой составляющей идеологии создания жаропрочных 
композиционных материалов на основе интерметаллических соеди¬ 
нений является технология их получения. Во многих отношениях перс- 
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пективным методом получения интерметаллидов, сплавов и компо¬ 
зиционных материалов на их основе является самораспространяющийся 
высокотемпературный синтез (СВС) интерметаллидов в режиме тепло¬ 
вого взрыва при синхронизации процессов синтеза и компактирования 
конечного продукта реакции. Такое техническое решение обеспечивает 
равномерное распределение легирующих и инертных (связующих или 
армирующих) компонентов в объеме материала, получение материалов 
заданного фазового состава и значительно упрощает технологический 
процесс изготовления изделий конкретного назначения. 

Высокие скорости теплового взрыва и фазовых превращений в 
порошковой термореагирующей системе создают значительные труд¬ 
ности в управлении технологическим процессом синтеза материалов с 
заданным уровнем физико-механических свойств. Оптимизация ре¬ 
жимов синтеза материалов, которые зависят прежде всего от гео¬ 
метрических параметров реальных порошковых материалов и энер¬ 
гетики реакции синтеза, возможна только при численной обработке 
компьютерных моделей процесса теплового взрыва. 

В настоящей главе представлены математическая модель и числен¬ 
ные расчеты зависимости фазового состава конечного продукта синтеза 
от дисперсности никелевого порошка на стадии структурирования 
(остывания) термограммы теплового взрыва порошковой смеси никеля 
с алюминием ЫізАІ. Результаты компьютерного моделирования исполь¬ 
зованы при оптимизации режимов синтеза интерметаллида Ыі 3 А1 и 
сплавов на его основе. Приведены результаты исследования влияния 
легирования на температурные зависимости прочности, пластичности и 
механизм разрушения СВС интерметаллида Ыі 3 Аі, полученного техно¬ 
логией СВС в режиме теплового взрыва при одновременном ком- 
пактировании продукта реакции. 


18.2. Влияние дисперсности тугоплавких частиц 
исходной порошковой смеси на термограмму 
стадии охлаждения и фазовый состав интерметаллида ЫізАІ 

Зависимости теплофизических параметров процесса высокотемпе¬ 
ратурного синтеза интерметаллических соединений в режиме теплового 
взрыва исходной порошковой системы являются многофакторными, 
обусловленными целым рядом характеристик исходной порошковой 
системы и интенсивностью энергетического воздействия при ее возбуж¬ 
дении: дисперсностью, морфологией и степенью неравноосности по¬ 
рошковых частиц, соотношением содержаний разнородных частиц в 
порошковой смеси, пористостью порошковой заготовки, наличием 
инертных (не принимающих прямого участия в реакции синтеза) ком¬ 
понентов и характером их распределения в объеме исходной заготовки, 
формой и размером порошковой заготовки и ее теплофизическими 
свойствами, мощностью внешнего источника энергии и т.п. Естествен¬ 
но, что степень влияния каждого из перечисленных начальных условий 
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ГЛ. 18. ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНЫЙ СИНТЕЗ 



Рис 18.1. Схема распределения концентрации никеля в элементарной ячейке на стадии 
остывания системы: Т\ > Т > Тг ( а ) и структурирование конечного продукта: Т < Гг (б). 


теплового взрыва на характеристики высокотемпературного синтеза 
различна. Одним из определяющих вид термограммы теплового взрыва 
фактором является дисперсность исходных порошковых компонентов, и 
в первую очередь наиболее тугоплавкой компоненты. 

При непрерывном нагреве внешним источником энергии порошко¬ 
вой заготовки состава № 3 А1 происходит инициирование, а затем раз¬ 
витие реакции синтеза интерметаллического соединения в виде после¬ 
довательного ряда фазовых превращений в соответствии с диаграммой 
состояния системы алюминий — никель. В момент достижения мак¬ 
симальной температуры разогрева термореагирующая система состоит 
из частиц интерметаллического соединения ЫіАІ и никелевого распла¬ 
ва. 

Считаем, что после того, как система достигла температуры плав¬ 
ления самой тугоплавкой фазы №А1 (7^), эта фаза растворяется в 
расплаве, из которого кристаллизуется продукт ІЧіАІ. Таким образом, 
остывающая смесь состоит из никелевого расплава с выделившимися из 
раствора частицами интерметаллида ЫіАІ. 

На рис. 18.1, а представлена схема элементарной ячейки данной 
системы. Радиус ячейки г 0 связан с радиусом исходной частицы никеля 
г МІ соотношением 

с А = (18.1) 


где С 0 — эффективная концентрация никеля в фазе Ыі 3 А1. 
Количество ячеек в единице объема равно 


N = 


3(1 - Щ 

’ 


(18.2) 


где А — пористость системы. 

Согласно фазовой диаграмме состояния системы №—А1 [1 ], в 
промежутке температур плавления фаз ЫіАІ (7^) и № 3 А1 (Т 2 ) в остыва¬ 
ющей системе между никелем и фазой МіАІ взаимодействия нет. 

Рассчитаем координату границы г к между никелем и фазой ЫіАІ. 
Для этого запишем уравнение баланса массы в элементарной ячейке: 
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г н + ОД - ф = гД 


Иі» 


где С к — эффективная концентрация никеля в фазе №А1. Отсюда 


г? = 


3 _ с г 3 
1 - С„ 


Уравнение теплового баланса выразится в виде 

С У У Ті = МѴФ " а5(Г ~ Г о) - ^(7* - П 4 ) 


(18.3) 


(18.4) 


с начальным условием первого рода: I = О, Г = Т ѵ где С ѵ — объемная 
теплоемкость системы; V — объем образца; 5 — площадь свободной 
поверхности образца; а — коэффициент теплообмена образца с окру¬ 
жающей средой; о — коэффициент излучения образца в окружающую 
среду; I — время; Т — температура; Т 0 — начальная температура; 
ф — скорость тепловыделения в элементарной ячейке. 

Когда остывающая система достигнет температуры Т ѵ в ячейке 
диффузионным путем [2—4] образуется фаза № 3 А1 (рис. 18.1, б). 
Скорость тепловыделения от образования фазы ЫцАІ: 

Ф = &> № ^, (185) 


где ^ — тепловой эффект реакции образования фазы ЫЦА1 в пересчете 
на единицу массы никеля; 1 — количество никеля в фазе Ыі^АІ; р и{ — 
плотность никеля. 

Для нахождения величины / сначала определим координаты гра¬ 
ниц г х и г 2 фазы № 3 А1: 


аг* ас 

(і-сц-^-всп- 


г 1+0 


йЛ ЭС 

( с;-с.)-^ = ст- 


(18.6) 


* > 

г 2-0 


текущая пространственная координата 


где г 

ке; С’, — концентрации никеля на границах . х 

ственно; С — текущая концентрация никеля в фазе 
ЩТ) = і) 0 ехр(— Е/(КТ)) — коэффициент диффузии никеля 


в элементарной ячеи- 
/■? и соответ- 
Иі^АІ; 
в фазе 


№ 3 А1; Г> 0 — предэкспонент; К — универсальная газовая постоянная 
Стефана — Больцмана. 

Концентрацию никеля для сферического случая вычислим из урав¬ 
нения диффузии никеля в фазе Ыі 3 А1: 

ас _ (д 2 с 2 ас^ 
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Таким образом, количество никеля / в фазе МЦА1 равно 

* 

'і 

I = -4л/ г*С(г)йг. (18.8) 

Ф 

'2 

Зависимости (18.1)—(18.8) позволяют построить термограмму и 
прогнозировать фазовый состав конечного продукта. Разностные урав¬ 
нения найдены с помощью формулы Грина 


я 


ЭС д эс. 


ВС 

іг 41 = / саг + Г>(Т) — аі. (18.9) 


Для расчетов применена неявная итерационная схема второго порядка 
точности с переменным пространственным шагом интегрирования [5]. 
Использовали следующие исходные данные: 


V = 5 • ІО' 5 м 3 ; 5 = 6,28 • 10"“ м 2 ; Т 0 = 300 К; А = 0,2; а = 
• 10 Вт/м 2 ; а = 2,2- Ю’ 7 Вт/(м 2 • К 4 ); С ѵ = 2 816 485 Дж/(м 3 • К); 
К = 8,31 Дж/(маль-К); (2 = 2 441 193 Дж/кг; В 0 = ІО -7 м 2 /с; 
Е = 100 000 Дж/моль; = 8800 кг/м 3 ; С? = (0,85 - 0,895) х 
(т-тЛ _ _ (т-тЛ . . 


Т 2 -Т 3 


+ 0,85; С • = (0,85 - 0,895) 


21 +0,85; Г 1= 1911 К; 

Т 2 = 1673 К; Г 3 = 973 К; С 0 = 0,867; С к = 0,685. 


т 2 -т г 


Температурно-временные зависимости стадии остывания термо¬ 
грамм синтеза интерметаллида №зА1, рассчитанные для различных 
значений дисперсности никелевых частиц в исходной порошковой 
смеси, представлены на рис. 18.2. Дисперсность никелевых частиц ока¬ 
зывает заметное влияние на форму профиля термограммы стадии осты¬ 
вания: с увеличением дисперсности частиц никеля от 100 до 20 мкм 
(кривые 2 и 3) скорость остывания сначала уменьшается, а при даль¬ 
нейшем увеличении дисперсности частиц до 2 мкм и выше на профиле 
термограммы появляется участок практически постоянной температуры 
(кривая 7). Это явление свидетельствует о протекании реакции доре- 
агирования, приводящей к более полному фазовому превращению, 
достижению термореагирующей порошковой системой заданного фазо¬ 
вого состава интерметаллического соединения. 

Действительно, расчет зависимостей содержания различных фаз 
(N1, №А1 и № 3 А1) в конечном продукте реакции теплового взрыва от 
дисперсности никелевой компоненты в исходной порошковой смеси 
показывает, что при дисперсности частиц никеля более 20 мкм созда¬ 
ются условия получения монофазного интерметалл ида заданной сте¬ 
хиометрии (рис. 18.3). 

Проведенные расчеты позволили целенаправленно сделать выбор 
порошковых материалов для отработки технологам получения интерме- 
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Рис. 18.2. Термограммы стадии процесса ос- Рис. 18.3. Зависимость содержания N1, 
тывания и структурирования продукта реак- ЫШ, №$А1 в конечном продукте от дис- 
ции в зависимости от дисперсности частиц персности частиц никеля, 

никеля. 

1 — й * 2 мкм; 2 — 20; 3 — 100 мхм. 

таллида № 3 А1 в режиме теплового взрыва под давлением с целью 
исследований его фазового состава, механических свойств и механизма 
разрушения. 


18.3. Механические свойства СВС-интерметаллидов Ыі 3 А1 

СВС-технология, как и любая другая порошковая технология, 
вносит свою специфику в зеренную структуру, фазовый и химический 
состав материала. Эти особенности СВС-интерметаллидов не позволя¬ 
ют автоматически переносить на них результаты исследования ме¬ 
ханических свойств литых и спеченных интерметаллидов. 

Выполненные в последнее время исследования позволили не только 
выяснить общие закономерности и особенности влияния отклонения от 
стехиометрии и легирования на механические свойства СВС и литых 
интерметаллидов Ыі 3 А1, но и получить новую информацию о природе 
интеркристаллитного разрушения № 3 А1. 

Поликристаллы ІЧі 3 А1 стехиометрического состава и при содер¬ 
жании алюминия более 25 ат.%, полученные СВ-синтезом с дефор¬ 
мационным компактированием, при 300 К разрушаются хрупко по 
границам зерен без макропластической деформации [6 ]. В то же время 
отклонение от стехиометрии в сторону уменьшения концентрации алю¬ 
миния с 25 до 24 ат.% приводит к повышению пластичности и при 
24 ат.% А1 относительное удлинение до разрушения составляет уже 
около 5 %. Изменяется при этом и тип разрушения с хрупкого ин¬ 
теркристаллитного на смешанный. 
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Рис. 18.4. Зависимость относи¬ 
тельного удлинения (7), вре¬ 
менного сопротивления (2), 
предела текучести ( 3 ) и отно¬ 
сительной ; когезивной проч¬ 
ности границ зерен (4) от кон¬ 
центрации бора. 


Легирование бором позволило решить проблему низкотемператур¬ 
ной пластичности СВС-интерметаллидов системы № 3 А1, но не при всех 
концентрациях алюминия [6]. При содержании алюминия 25 ат.% и 
больше бор не пластифицирует поликристаллы № 3 А1. Пластифици¬ 
рующее влияние бора усиливается при отклонении состава сплава от 
стехиометрии в сторону уменьшения концентрации алюминия, и эф¬ 
фект низкотемпературной пластификации бором хорошо проявляется 
при 24 ат.% А1. У этого сплава относительное удлинение до разру¬ 
шения сначала увеличивается с ростом концентрации бора, а затем 
уменьшается, и сплавы с содержанием бора 0,4 мас.% и больше разру¬ 
шаются без макропластической деформации (рис. 18.4). Аналогично 
изменяется и предел прочности, в то время как предел текучести 
непрерывно возрастает с ростом концентрации бора. Наибольшие плас¬ 
тичность и прочность достигаются при 0,1 мас.% В. 

С ростом концентрации бора до 0,1 % возрастает доля вязкого 
транскристаллитного разрушения с 10 до 70 %, при содержании бора 
больше 0,1 % доля вязкого транскристаллитного разрушения уменьша¬ 
ется, т.е. наблюдается корреляция между пластичностью и долей вязко¬ 
го транскристаллитного разрушения. 

У СВС-интерметаллидов № 3 А1 независимо от концентрации алю¬ 
миния и бора трещины зарождаются на границах зерен. Как показано 
в [7 ], в этом случае разрушение произойдет при внешнем напряжении 

°ъ = °> 5а к( г о /1 о) 0,5сх Ѵ(°к ~ °т ) /ѳ > <18.9) 

где а к — когезивная прочность границ зерен; / 0 и г 0 — длина и радиус 
скругления вершины трещины при нулевой пластической деформации; 
а г — предел текучести; Ѳ — коэффициент упрочнения. В предполо- 
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же нии, что соотношение параметров трещины г 0 /4 не зависит от 
концентрации бора, с использованием теоретически оцененной в 
[7] когезивной прочности границ зерен в № — 24 ат.% А1 
(<7 в 360 МПа) определено изменение когезивной прочности границ 
зерен при легировании бором сплавов с 24 и 25 ат. % А1. Оценки 
показали, что у сплавов (№—24 ат.% А1) + В с ростом концентрации 
бора до предела растворимости когезивная прочность границ зерен 
увеличивается примерно в 1,3 раза, с появлением на границах зерен 
боридов она уменьшается и не зависит от концентрации бора (см. 
рис. 18.4). Аналогичная зависимость когезивной прочности границ от 
концентрации бора получена и для сплавов стехиометрического соста¬ 
ва. Эти данные свидетельствуют о том, что при концентрации алю¬ 
миния 25 ат.% и меньше бор существенно повышает когезивную проч¬ 
ность границ зерен, а когезивная прочность границ интерметалл ид — 
борид Ні 20 А1 3 В 6 меньше, чем границ зерен. Однако, несмотря на это, 
когезивная прочность границ зерен у сплава стехиометрического соста¬ 
ва остается недостаточной для обеспечения совместной пластической 
деформации зерен. 

При любой когезивной прочности межзеренных и межфазных гра¬ 
ниц совместная пластическая деформация зерен возможна только в том 
случае, если напряжение старта дислокаций от зернограничного ис¬ 
точника не превышает когезивную прочность границы. В упорядочен¬ 
ных сплавах с Ы 2 сверхструктурой зернограничные источники ис¬ 
пускают сверхчастичные дислокации; сопротивление началу их дви¬ 
жения определяется необходимостью развертывания антифазной гра¬ 
ницы в плоскости скольжения и упругим взаимодействием с атомами 
легирующих элементов и примесей. По теоретическим оценкам для 
обеспечения совместной пластической деформации соседних зерен про¬ 
извольной ориентации когезивная прочность границ должна быть не 
менее 3500 МПа. Эти данные и результаты исследования пластичности 
позволяют заключить, что у сплавов (76 ат.% № — 24 ат.% А1) + В 
когезивная прочность границ а к превышает 3500 МПа, а у Ыі 3 А1 сте¬ 
хиометрического состава ст к < 3500 МПа. 

Так как наибольший эффект повышения пластичности и прочности 
СВС Ыі 3 А1 с 24 и 25 ат.% А1 наблюдался при содержании в них бора 
0,1 мас.%, влияние отклонения от стехиометрии на пластичность и 
прочность было изучено на примере сплавов с 0,1 мас.% В [8]. 
Результаты исследований представлены на рис. 18.5. Оказалось, что 
повышение прочности с ростом концентрации никеля в сплаве про¬ 
исходит не только без потери пластичности, но и при значительном ее 
увеличении. 

Согласно работе [7 ] относительное удлинение до разрушения 

д = [О.ба^г/у^ехрСа. - а т )/Ѳ - а т \/Ѳ, (18.10) 

т.е. определяется когезивной прочностью границ зерен величиной 
предела текучести о т и коэффициента упрочнения Ѳ. Данные об изме¬ 
нении <7 0 д ид с отклонением от стехиометрии дают основание полагать, 
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Рис . 18.5. Влияние отклонения от стехиометрии на предел текучести (/), временное со¬ 
противление (2), относительное удлинение (2), коэффициент упрочнения (4) и относи¬ 
тельную когезивную прочность границ зерен (5). 

что за рост пластичности при уменьшении концентрации алюминия 
ответственны два фактора: повышение когезивной прочности границ 
зерен и уменьшение коэффициента упрочнения. 

Как уже отмечалось, разрушение сплава стехиометрического соста¬ 
ва по структурному признаку характеризуется как хрупкое интер- 
кристаллитное (фото 1, см. вклейку). У сплава с 24,5 ат.% оно уже 
смешанное, наряду с хрупким интеркристаллитным наблюдается вяз¬ 
кое транскристаллитное разрушение. Характерны мощные трещины, 
нормальные поверхности излома; они не являются хрупкими, хотя и 
проходят в основном по границам зерен; наблюдаются инициируемые 
трещиной пластические сдвиги, затухающие в соседних зернах. Разру¬ 
шение сплава с 24 ат.% А1 тоже смешанное, но доля вязкого транс- 
кристаллитного разрушения значительно больше, чем хрупкого транс- 
кристаллитного. На поверхности разрушения тоже трещины, но они 
развиты не так сильно и более извилистые, чем в сплаве с 24,5 ат.%.А1. 
С понижением концентрации алюминия до 23,0 ат.% доля областей 
вязкого транскристаллитного разрушения уменьшается. 

Хотя доля хрупкого интеркристаллитного разрушения существенно 
уменьшается при отклонении состава от стехиометрического, зарож¬ 
дение трещин всегда происходит по границам зерен. Это означает, что 
когезивная прочность а к части границ зерен остается ниже напряжения 
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старта дислокаций от зернограничного источника. В данном случае 
даже незначительное повышение <т к может привести к возможности 
совместной пластической деформации зерен и смене механизма разру¬ 
шения. 

Изменение когезивной прочности границ при уменьшении концен¬ 
трации алюминия оценивалось по формуле (18.9) в предположении, 
что соотношение параметров трещины г 0 /1 0 остается неизменным, а при 
легировании сплава N1 — 24 ат.% А1 бором сг к возрастает в 1,3 раза. 
Получилось, что при уменьшении концентрации алюминия до 24 ат.% 
когезивная прочность границ зерен непрерывно возрастает. При боль¬ 
шем содержании алюминия она хотя и уменьшается, но остается выше, 
чем в сплаве с 24,5 ат.% А1. Таким образом, характер концент¬ 
рационной зависимости предела прочности а, и пластичности д такой 
же, как когезивной прочности границ зерен, т.е. играет определяю¬ 
щую роль в изменении а ь и д при отклонении от стехиометрии. 

Следует отметить, что изменение состава сплава более эффек¬ 
тивно, чем добавки бора, влияет на когезивную прочность границ 
зерен. Смена механизма разрушения с хрупкого интеркристаллитного 
на вязкий транскристаллитный при уменьшении концентрации алю¬ 
миния до 24 ат.% обеспечивается повышением когезивной прочности 
границ зерен. Последняя, как показывают теоретические оценки, в 
Ыі 3 А1 даже стехиометрического состава достаточно высокая. 

Эффективность влияния бора на пластичность и прочность СВС- 
интерметаллида Ыі 3 А1 при разных температурах деформации исследо¬ 
вана на примере сплава № — 25 ат.% А1. Установлено, что при 
легировании данного сплава бором аномальная (положительная) темпе¬ 
ратурная зависимость предела текучести сохраняется, как и характер 
температурной зависимости пластичности (рис. 18.6). Положительное 
влияние бора на пластичность проявляется до 800 К, при более вы¬ 
соких температурах оно отсутствует. 

С изменением температуры меняется тип разрушения не только по 
деформационному, но и по структурному признакам. Однако в обоих 
сплавах независимо от температуры деформации трещины зарождаются 
на границах зерен. 

У сплава Ыі — 24 ат.% А1 повышение температуры деформации с 
290 до 700 К приводит к росту пластичности, доля вязкого разрушения 
при этом не возрастает, но увеличивается локальная пластическая 
деформация у вершины трещины. Падение пластичности при 
Т > 800 К коррелирует с уменьшением доли вязкого разрушения и при 
Т > 1070 К разрушение становится полностью хрупким интеркрис- 
таллитным. Однако при 1270 К рельеф поверхности зерен сильно ус¬ 
ложняется; границы зерен становятся извилистыми, зигзагообразными, 
у исходных границ появляются мелкие зерна (их диаметр 1—5 мкм), 
что свидетельствует о протекании динамической рекристаллизации. 

У легированного бором сплава доля вязкого транскристаллитного 
разрушения при повышении температуры до 670 К практически не 
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Рис. 18.6. Температурные зависимости относительного удлинения (/, 2), предела теку¬ 
чести (5, 4), временного сопротивления (5, 6), коэффициента упрочнения (7, 8) и ко¬ 
гезивной прочности границ зерен (9, 10). 

меняется (фото 2) и составляет 60—85 %. Наблюдаются мощные плас¬ 
тические сдвиги у поверхности разрушения. 

При температуре 770 К, соответствующей максимуму предела те¬ 
кучести и пластичности, доля вязкого транскристаллитного разрушения 
резко понижается, но зато в областях интеркристаллитного разрушения 
увеличивается доля зерен с вязким разрушением. 

При 970 К вязкого транскристаллитного разрушения не наблюда¬ 
ется. Присутствуют трещины, нормальные поверхности разрушения. 
Практически на всех границах зерен виден тонкий волнистый рельеф, 
свидетельствующий о развитии некоторой локальной пластической де¬ 
формации. При 1270 К макропластическая деформация отсутствует и 
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основным типом разрушения является хрупкое интеркристаллитное. 
Встречается и транскристаллитный скол с мощными полосами разру¬ 
шения (плоскости вторичного скола). 

Сопоставление поверхностей разрушения сплавов № — 24 ат.% А1 
с бором и без него показывает, что доля вязкого разрушения в сплаве с 
бором в области аномальной температурной зависимости механических 
свойств выше, чем в сплаве без бора. Падение пластичности при 
высоких температурах обусловлено увеличением доли хрупкого ин- 
теркристаллитного разрушения. При 1270 К бор подавляет динамичес¬ 
кую рекристаллизацию у границ зерен. За исключением этого темпера¬ 
тура одинаково влияет на пластичность и характер разрушения по¬ 
ликристаллов N1 — 24 ат.%А1 с бором и без него. 

Как следует из уравнения (18.10), температурная зависимость 
пластичности определяется в совокупности изменением когезивной 
прочности границ зерен и интенсивности развития локальной пластиче¬ 
ской деформации у вершины трещины. При низких и средних темпера¬ 
турах <7 К не должна зависеть от температуры из-за малой диффу¬ 
зионной подвижности компонентов сплава и невозможности изменения 
их концентрации на границах, соотношение параметров трещины г 0 /1 0 
при этом также не должно меняться. Тогда согласно (18.9) из отно¬ 
шения значений а л при температурах 7\ и Т 2 получим уравнение для 
расчета а к в следующем виде [7 ]: 

_ *(7\)0(Г 2 ) г «7,(Г 2 ) д^ѲіТ^-д^ѲіТ,) 

ж ѳ ( т д - Ѳ(Т 2 ) [ а к (Т х ) К т г Ѵ] Ѳ(Т Х ) - Ѳ(Т 2 ) 

(18.11) 

Расчеты о к по экспериментальным значениям а л , Ѳ и б при 
Т х — 470 К и Т 2 = 670 К показали, что у сплава без бора о % = 
- 3500 МПа, а у сплава с бором о к = 4000 МПа. Используя эти 
значения <т к , по <|юрмуле (18.9) рассчитаны соотношения параметров 
трещины г 0 // 0 , а в предположении, что г 0 /1 0 не зависит от температуры, 
по экспериментальным значениям а ь , о х и Ѳ определена когезивная 
прочность границ зерен при разных температурах в интервале 290— 
870 К. Для оценки ст к в области температур 870—1270 К полагали, что 
Ѳ с дальнейшим ростом температуры не меняется и использовали 
значения Ѳ при 870 К. 

У сплава без бора вплоть до 770 К когезивная прочность границ 
зерен не зависела от температуры, при Т > 770 К она уменьшалась с 
ростом Т (см. рис. 18.6). У сплава, легированного бором, когезивная 
прочность границ не зависела от температуры только до 670 К; при 
температурах выше 770 К она стала примерно равной когезивной 
прочности границ зерен нелегированного бором сплава. 

При сравнении температурных зависимостей установлено, 

что а к в области температур 290—670 К не определяет температурную 
зависимость пластичности. Согласно (18.10) относительное удлинение 
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до разрушения д помимо когезивной прочности границ зерен зависит от 
предела текучести и коэффициента упрочнения. Предел текучести 
также не вносит заметного вклада в изменение пластичности, посколь¬ 
ку тогда повышение а ол должно было привести к уменьшению плас¬ 
тичности с ростом температуры. В то же время изменение коэф¬ 
фициента упрочнения объясняет рост пластичности с температурой до 
максимума предела текучести. Падение пластичности при более вы¬ 
соких температурах связано с изменением ег к . Исходя из данных работ 
[9, 10], оценили когезивную прочность границ зерен в никеле и 
алюминии, которая составила 4000 МПа для N1 и 1500 МПа для А1. 
Сравнение этих значений а к с сплава (№ — 24 ат.% АІ) с бором и 
без него показывает, что когезивная прочность границ в сплавах систе¬ 
мы Мі 3 А1 достаточно высокая. Она близка к таковой никеля и превос¬ 
ходит сг к алюминия. Используя теоретические значения поверхностной 
энергии № 3 А1, полученные в [11] методом модельного функционала 
электронной плотности, провели аналогичные оценки а к для сплавов с 
24 и 25 ат.% АІ. При расчете а к в № 3 А1 учитывали, что энергия границ 
зерен в интерметаллиде стехиометрических) состава выше энергии 
границ неупорядоченного сплава на величину энергии антифазной 
границы. Полученная таким образом когезивная прочность границ 
зерен в № — 24 ат.% АІ составила 3600—4000 МПа, в стехиометриче¬ 
ском Иі 3 А1 — 3000—3200 МПа. 


Результаты исследований дают основание заключить следующее. 

Во-первых, низкотемпературное интеркристаллитное разрушение 
интерметаллидов системы № 3 А1 обусловлено не низкой когезивной 
прочностью границ зерен, а высоким напряжением начала работы 
зернограничных источников, испускающих не полные, а сверхчас¬ 
тичные дислокации, сопротивление движению которых примерно в 
10 раз больше. 

Во-вторых, для СВС-интерметаллидов № 3 А1 характерны те же 
закономерности влияния отклонения от стехиометрии, легирования 
бором и температуры деформации на механические свойства и ме¬ 
ханизм разрушения, что и для литого Ыі 3 А1. 

В-третьих, СВС-технология в режиме теплового взрыва при син¬ 
хронизации процесса синтеза и компактирования конечного продукта 
позволяет получить интерметалл иды № 3 А1 с хорошим комплексом ме¬ 
ханических свойств. 




Г л а в а 19 


ВЯЗКАЯ КОНСТРУКЦИОННАЯ КЕРАМИКА: 
МОДЕЛИРОВАНИЕ ЭВОЛЮЦИИ СТРУКТУРЫ 
МЕЗООБЪЕМА ПОД НАГРУЗКОЙ 


19.1. Предварительные замечания 

В последнее десятилетие наметился огромный интерес к созданию 
материалов на керамической основе, обладающих высоким уровнем 
механических свойств. Однако темпы научного прогресса требуют не¬ 
традиционного подхода к созданию подобных материалов. Материало¬ 
ведение развивалось как наука, описывающая свойства существующих 
материалов — либо имеющихся в природе, либо созданных по интуиции 
разработчиков. Наука только описывала свойства, искала глубинную 
связь между макро- и микроскопическими свойствами, а иногда их 
удавалось предсказать. Попытки конструировать материал уже де¬ 
лались, когда несколько лет назад велись работы по программам по 
созданию материалов “с наперед заданными свойствами". Однако суще¬ 
ственных результатов подучено не было, пока методология конст¬ 
руирования материалов оставалась в рамках традиционных представ¬ 
лений. Положение усугублялось тем, что создание новых материалов 
традиционными подходами требует огромного числа экспериментов, что 
не всегда оправдывается экономически. 

В настоящей работе, согласно представлениям и идеям, развитым в 
гл. 1, 9, 14 [1—3] данной книги и в работах [4—6], материал рас¬ 
сматривается как иерархически организованная и самоорганизующаяся 
под внешними воздействиями система структурных уровней деформации 
и разрушения различных масштабов. Эта новая концепция позволила 
объединить методы и средства механики и физики деформируемого 
твердого тела, теоретического материаловедения и вычислительных 
методов для непротиворечивого описания поведения материала на мик¬ 
ро-, мезо- и макроуровнях [4 ]. Все структурные особенности керамиче¬ 
ского материала как композита явно учтены на мезоуровне. Таким 
образом, представительный мезообъем в целом характеризует поведение 
макрочастицы, а деформация и разрушение в каждой точке мезообъема 
обусловлены процессами, развивающимися на микроуровне. В част¬ 
ности, для создания вязкой высокопрочной керамики необходимо учесть 
и реализовать в материале ряд механизмов ее упрочнения, их комби¬ 
нацию и иерархию на структурных уровнях разных масштабов — от 
нано- до миллиметров. Например, в работе [5 ] показано, что специаль¬ 
ной термообработкой в керамике на основе стабилизированного 
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диоксида циркония можно реализовать комбинированный механизм 
упрочнения как за счет трансформационного превращения, так и бла¬ 
годаря высокой вязкости непревращаемой части материала. Это позво¬ 
ляет получить керамический композит, сохраняющий свои свойства при 
повышении температуры в широком температурном интервале. 

В работе [б] установлено, что за основные механические свойства 
создаваемого композита ответственна структурная неустойчивость кри¬ 
сталлической решетки одного из компонентов. Проведенный комплекс 
исследований формирования свойств композитов со структурно-неус¬ 
тойчивой связкой позволил выделить два основных фактора. Первый — 
неоднородный характер деформации связующей фазы, способной к 
изменению структуры под действием внешнего напряжения, вызывает 
ее превращение, но превращение до различных степеней вслед за 
степенью деформации. Причем чем сильнее неоднородность напряжен¬ 
ного состояния и чем больше пластичность материала связки за счет 
превращения, тем сильнее будет обеспечена дисперсность структуры 
связующей фазы. Второй фактор — совместное действие превращения 
и стесненности деформации в композите приводит к существенному 
повышению напряжения мартенситного сдвига в процессе дефор¬ 
мации, т.е. к упрочнению материала связки. Указанные факторы 
являются определяющими в природе формирования свойств этих 
композитов. Там же показано, что в подобных материалах меняется 
механизм упрочнения, появляется квазиаморфная структура, в ре¬ 
зультате чего заметно повышаются прочность и вязкость разрушения. 
Данные эффекты проявляются как при статическом, так и динамиче¬ 
ском нагружениях. 

Физический смысл применения структурно-неустойчивых связок в 
композитах состоит в понижении масштаба структурного уровня плас¬ 
тической деформации за счет формирования в процессе неоднородного 
нагружения микрокристаллической структуры связующей фазы. При 
нагружении образуется особая структура микротрещин, обеспечиваю¬ 
щая дополнительный канал диссипации внешней энергии и, как след¬ 
ствие, повышение вязкости материала. 

При этом выполняются закономерности в иерархии структурных 
уровней—пластическое формоизменение в связующей фазе на низком 
структурном уровне сопровождается поворотом зерен (или групп зерен) 
на более высоком уровне. 

Цель настоящей работы — развитие компьютерной модели ке¬ 
рамического композита и изучение поведения мезообъема при сложном 
нагружении керамического композита с учетом разрушения и структур¬ 
ных фазовых превращений в одном из компонентов. 


19.2. Описание модели 

Общая постановка задачи о пластическом деформировании и разру¬ 
шении материалов под нагрузкой дана в первых главах настоящей книги 
[1,2]. Материал представлен как иерархически организованная система 
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структурных уровней деформации и разрушения. Развито математиче¬ 
ское описание, которое включает в рассмотрение три масштабных 
уровня. Методика расчета повреждений (мезотрещин) в среде разрабо¬ 
тана М.М. Немировичем-Данченко и Ю.П. Стефановым и коротко изло¬ 
жена в [2]. Показано [1—3], что ключевую роль для понимания 
развития процессов деформации и разрушения играет описание пове¬ 
дения представительного мезообъема материала. В данной главе приве¬ 
дены результаты численных расчетов поведения под нагрузкой такого 
представительного мезообъема керамического композита. 

Как объект исследования процессов деформации и разрушения струк¬ 
турно-неоднородных сред керамический композит чрезвычайно удобен. 
Это обусловлено следующими причинами. Во-первых, представитель¬ 
ный мезообьем керамического композита может быть представлен сме¬ 
сью нескольких материалов — матрица и упрочняющие частицы, и 
задана прочность связи по границам твердых включений и материала 
матрицы. Если прочностные характеристики такой матрицы и упрочня¬ 
ющих частиц известны, то расчеты выполняются на основе классических 
моделей механики сплошных сред [4, 7 ]. Во-вторых, реакция на внеш¬ 
нее воздействие такого представительного мезообъема с хорошей сте¬ 
пенью точности может быть промоделирована с помощью уже разрабо¬ 
танного математического аппарата [2, 4, 8, 9 ]. 

Существенным моментом при моделировании механического пове¬ 
дения материала на мезоуровне является явный учет наиболее харак¬ 
терных неоднородностей его структуры. Для этого использовались оп¬ 
тические фотографии шлифов образцов керамических композиционных 
материалов и физико-механические характеристики, определенные экс¬ 
периментально и из литературных данных. 

Таким образом, с учетом полученных для разных типов керамичес¬ 
кой матрицы данных необходимо изучить влияние типа матрицы — со 
стабильной кристаллической структурой и структурно-неустойчивой — 
на прочность и разрушение керамического композита, а также особен¬ 
ности напряженно-деформированного состояния реального керамичес¬ 
кого композита. Обе задачи важны для решения проблемы компьютер¬ 
ного конструирования конструкционных керамических композитов раз¬ 
личного назначения, так как позволяют выяснить основные особенности 
неупругого поведения керамического композита под нагрузкой за счет 
фазовых превращений, установить роль концентраторов напряжений 
как в развитии фазовых превращений, так и в разрушении материала. 

Представительный мезообъем керамического композита опишем как 
некую область, в которой явно учтены неоднородности внутреннего 
строения: матрица, твердые частицы, границы фрагментов (рис. 19.1). 
Пусть каждая точка данной области способна деформироваться и акко¬ 
модировать к соседям, пока не выполнится определенный критерий 
разрушения. (В такой постановке задача упрощается.) Схема дефор¬ 
мирования материала в каждой точке такова, что обеспечивает аккомо¬ 
дацию, если не выполнен критерий по разрушению. Это позволяет 
применять критерий текучести Мизеса или любой другой, когда ма¬ 
териал выходит из упругой области. Аккомодация частиц керамического 
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Рис. 19.1. Фотография шлифа керамического композита 7х0і — АІ 2 О 3 . 

Рамкой (а) выделен участок, который представлен дискретно (б) после разбиения на четырехугольные элемен¬ 
ты; 1 — матрица ТлОу 2 — твердые включения АІ^О^. 


материала к соседям обеспечивается: упругими деформациями матрицы 
и твердых включений; неупругим формоизменением материала, на¬ 
пример за счет фазовых превращений, которые могут развиваться в 
локальных областях материала (или даже охватывать значительную 
часть объема), если напряжение в них достигнет значений, при которых 
такое фазовое превращение становится возможным; за счет раскрытия 
мезотрещин в материалах матрицы, в твердых включениях или по 
границам в зависимости от особенностей напряженно-деформированного 
состояния мезообъема керамического композита. 

Для выполнения расчетов необходимо дискретное представление 
структуры. Проблема дискретизации, т.е. введение начальных данных 
для расчета, решается следующим образом. С помощью сканера изоб¬ 
ражение на фотографии переводится в файл графического формата, 
которое обрабатывается с целью явной прорисовки характерных деталей, 
которые необходимо учесть при проведении расчетов. 

Примером такой обработки может служить рис. 19.1, а, где показах 
участок поверхности керамики с матрицей из 1>г0 2 и упрочняющими 
включениями из А1 2 0 3 . Благодаря специальной обработке четко выделя¬ 
ются отдельные элементы структуры, которые однозначно определены: 
либо это матрица, либо включение. Рамкой выделен участок, который 
мы назовем картой образца. Размеры этого участка определяются исходя 
из компромисса между достаточным количеством структурных элемен¬ 
тов, входящих в расчетную область, и количеством расчетных ячеек, 
описывающих каждый структурный элемент. 
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Рис. 19.1, б показывает одну из характерных карт, для которых были 
выполнены расчеты. Непрерывные функции параметров заменены се¬ 
точными, т.е. карты разбиты на квадратные элементы. Для проведения 
тестовых расчетов использовалась довольно грубая дискретизация — 
расчетная сетка с большим пространственным шагом, позволяющая 
сравнительно быстро отработать модель, изучить различные способы 
графической обработки результатов счета, разработать методы анализа 
цифровых массивов. В то же время эти расчеты хорошо отражают 
качественную картину процесса деформирования. 

Результаты расчетов представлены также графически в виде полей: 
скалярных (плотность, энергия, работа), векторных (скорости, уско¬ 
рения, смещения) и тензорных (напряжения, деформации), что позво¬ 
ляет проанализировать степень неоднородности распределения внут¬ 
ренних напряжений и деформации в образце. Важно выявить области 
наиболее опасных концентраторов напряжений, превышение уровня 
напряжений в области концентраторов над их средними значениями. 
Особенно важно выяснить, в каком напряженно-деформированном 
состоянии оказываются твердые включения и насколько эффективно 
они нагружаются. 

Поведение материала моделировали в плоской (двухмерной) поста¬ 
новке, считая, что реализуется плоское деформированное состояние 
мезообъема. Конечно, это идеализация, но выполнение трехмерных 
расчетов требует значительного увеличения времени на их проведение 
и обработку получаемых результатов. 

При проведении расчетов рассматривали случаи растяжения, сжатия 
и сдвига, а также комбинации этих способов простого нагружения 
выбранного мезообразца. При этом явно учитывается влияние на напря¬ 
женно-деформированном состоянии неоднородности среды, а именно — 
различие свойств материалов матрицы, зерен (включений) и границ 
раздела между ними. 

Граничные условия задавали на прямоугольном контуре, ограни¬ 
чивающем выделенный мезообъем. Они ставились таким образом, чтобы 
реализовать, например, условие растяжения либо сдвига в выделенной 
области, либо задавали комбинации сдвигов, растяжения и сжатия по 
границам, для реализации сложного нагружения мезообъема как мак¬ 
рочастицы (заметим, что внутри мезообъема из-за неоднородности 
внутреннего строения всегда в точке реализуется сложное нагру¬ 
жение) . 

В расчетах использовались упругие характеристики, которые приве¬ 
дены ниже: 


Материал 


Модуль 
Юнга, Мбар 

Модуль 
сдвига, Мбар 

Скорость 

звука 

объемная, 

см/мкс 

Предел 

упругости, 

Мбар 

Ссылка 

Матрица 

2Ю 2 

5,71 

2,20 

0,8384 

0,567 

0,022 

[Ю] 

Включение 

аі 2 о 3 

3,969 

3,30 

1,317 

0,814 

0,058 

[іі] 
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у 7 мкм 


Рис. 19.3. Симметричная картина распределения давления (а) 
и интенсивности напряжений ( б) при всестороннем сжатии 
однородной пластины. 

Известно, что высокопрочные материалы характеризуются хрупким 
типом разрушения. Существует масса критериев разрушения материала, 
используемых для оценки их прочности. Наиболее часто применяются 
полиномиальные критерии прочности в напряжениях, которые формаль¬ 
но совпадают с критериями пластичности типа Мизеса — Хилла. Исходя 
из этого, для решения поставленной задачи бралась модель упруго-иде¬ 
альнопластического тела с оценкой начала пластичности в первом 
приближении (начало разрушения) по критерию Мизеса. 

Задача решалась как в динамической, так и в квазистатической 
постановках. Описание динамической постановки задачи и алгоритма ее 
численного решения приведено в гл. 4 настоящего издания, а также в 
работе [4 ]. Квазистатическая постановка задачи и вариационно-разно¬ 
стная схема ее решения методом касательной линеаризации определя¬ 
ющих соотношений даны в гл. 14 [2 ]. 

На рис. 19.2 приведены поля скоростей при растяжении с постоянной 
скоростью однородного образца, а на рис. 19.3 — распределение дав¬ 
ления Р и интенсивности напряжений 5. в однородном образце при 
всестороннем сжатии. Сложная симметричная картина на рис. 19.1 
получается из-за отражения волн от свободных поверхностей в виде волн 
разгрузки. Подобные картины характерны для распределения и эво¬ 
люции упругих полей в плоской пластине при растяжении либо при 
всестороннем сжатии. 
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19.3. Модельные расчеты 
упруго-вязкопластического поведения 
мезообъема вязкого конструкционного 
керамического композита 

Вязкая конструкционная керамика с матрицей на основе диоксида 
циркония, стабилизированная, например, итрием, и с твердыми вклю¬ 
чениями (А1 2 0 3 ) обладает высокими прочностными характеристиками. 
Под нагрузкой такая матрица претерпевает фазовый переход мар¬ 
тенситного типа, который начинается в областях концентрации напря¬ 
жений и приводит к заметному формоизменению в этой локальной 
области. Подобное формоизменение есть по сути неупругая деформация, 
в результате которой высокие локальные напряжения эффективно ре- 
лаксируют. С другой стороны, вязкое поведение матрицы способствует 
передаче нагрузки на твердые включения. Таким образом, мезообъем 
материала образует демпфирующую структуру, способную диссипи- 
ровать подводимую энергию и выд рживать большие нагрузки за счет 
снижения уровня концентрации напряжений и их перераспределения 
внутри мезообъема. Подтвердим изложенное расчетами. 

Поскольку керамический композит не способен к заметным дефор¬ 
мациям, для визуализации результатов рассмотрим модельный ма¬ 
териал. Пусть прочностные характеристики (упругие модули, пределы 
текучести и т.д.) модельного материала остаются теми же, что и у 
реального материала (2г0 2 — матрица, А1 2 0 3 — твердые включения), а 
способность к деформированию увеличим на порядок. Такое представ¬ 
ление позволит визуализировать результаты расчетов и непосредственно 
наблюдать возникновение и динамику мезотрещин. Для сравнения 
расчеты проводились для материала с демпфирующей матрицей, способ¬ 
ной к фазовому превращению (рис. 19.4, кривая 2), и с обычной 



Рис. 19.4. о —«-диаграммы. 
1 - матрица, не способная к фазо¬ 
вому превращению; 2 — демпфи¬ 
рующая матрица с фазовым прев¬ 
ращением. 
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Рис . 19.5 . Модельный расчет процесса разрушения керамического композита. 

в — обычная матрица; б — структурно-неустойчивая. 1 - матрица; 2 — включения. Черным показаны меэо- 
трещины; в композите со структурно-устойчивой матрицей растрескиваются как зерна, так и матрица. 

матрицей (кривая 1), для которой после некоторой предельной дефор¬ 
мации наступает хрупкое разрушение. 

На рис. 19.5 показана картина разрушения мезообъемов материала 
с различными матрицами для двух последовательных времен и І г 
Реализован случай сложного нагружения (комбинация растяжения, 
сжатия и сдвига). 


б Заказ № 272 
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Рис. 19.6 . Поле скоростей на стадии предразрушения при сложном нагружении. 

Справа — карта образца (такая же, как и на рис. 19.5). 


Если для случая обычной матрицы материал можно считать полно¬ 
стью разрушенным, то для структурно-неустойчивой матрицы, несмотря 
на разрушение включений, материал не теряет полностью несущей 
способности за счет слабоповреждаемой матрицы. Очень характерным 
оказывается поле скоростей на стадии предразрушения (рис. 19.6). 
Материал матрицы как бы обтекает верхнее крупное зерно, оно в 
дальнейшем оказывается слабо разрушенным. Центральное крупное 
зерно прорезывается сдвиговой деформацией. Поток материала матрицы 
и мелких зерен в правой верхней части в дальнейшем приводит к 
интенсивному разрушению материала и развитию поворотов в этой 
области. На серии рисунков для последовательных времен ( - і 4 
(рис. 19.7) можно видеть, как маленькое зерно (отмечено стрелкой), 
вовлеченное в течение материала, поворачивается на значительный 
угол. 

Основная работа деформации для случая структурно-неустойчивой 
матрицы сосредоточена в материале матрицы. Работа деформации 
(<х.е.р, представленная на рис. 19.8, четко прорисовывает характерные 
структурные элементы мезообьема, а большие ее значения в централь¬ 
ном зерне связаны с работой предразрушения и развитием сдвиговой 
деформации в центре этого зерна (см. рис. 19.6); на поле скоростей 
наблюдается заметный градиент смещений в этой области. 

Для более детального описания характера течения и выявления роли 
концентраторов напряжения можно в увеличенном масштабе рассмот¬ 
реть поведение локальной области, в которую попадают только несколь¬ 
ко зерен (на рис. 19.9 два контактирующих зерна). Расчеты выполнены 
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Рис. 19.7. Развитие поворотов зерен (самое маленькое зерно имеет максимальный угол 

поворота). 

Первоначально прямоугольная регулярная сетка с ростом степени деформации существенно искажается. 


путем решения динамических уравнений (гл. 4) для плоского двумер¬ 
ного течения. В результатах расчетов, приведенных на рис. 19.9—19.11, 
путем соответствующего задания граничных условий реализованы ус¬ 
ловия всестороннего сжатия, возникающие при течении материала 
матрицы вокруг маленького зерна. Уровень интенсивности напряжений 
во включениях значительно выше, чем в окружающей матрице. Картина 
напряженного состояния (распределение среднего давления и интен- 
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Рис . 19.8. Работа деформации (\Ѵ — отн. 
ед.) для трех последовательных моментов 
времени. 

Снизу от поверхности работы деформации — карта 
образца; включения приподняты над плоскостью мат¬ 
рицы. 

сивности напряжений — рис. 
19.10) воспроизводит исходную 
неоднородность структуры (см. 
рис. 19.9). 

Сложное поле напряжений, 
получившееся в результате осо¬ 
бенностей нагружения и неодно¬ 
родности структуры, порождает 
сложную картину фазовых прев¬ 
ращений в матрице композита 
(рис. 19.11). Начинаясь в обла¬ 
стях повышенной концентрации 
напряжений, переход от фазы 1 к 
фазе 2, показанный через града¬ 
ции оттенков серого цвета, охва¬ 
тывает практически весь материал 
матрицы по мере нарастания на¬ 
грузки. 

В квазистатйческой постанов¬ 
ке [2] были выполнены расчеты 
упругопластического деформиро¬ 
вания мезообъема (см. рис. 19.1). 
Они соответствуют реальному 
процессу и реальным прочност¬ 
ным характеристикам матрицы из 
диоксида циркония 2г0 2 и твер¬ 
дым включениям А1 2 0 3 . Некото¬ 
рые результаты расчетов пред¬ 
ставлены на рис. 19.12. Общая де¬ 
формация образца примерно на 
порядок меньше, чем в локальных 
областях матрицы вблизи концен¬ 
траторов напряжений. На ранних 
стадиях деформирования, когда 
все деформации.почти упруги, по¬ 
ля напряжений и деформации 
сильно неоднородны (рис. 19.12, 
А). Наибольшая концентрация 
напряжений обусловлена особен¬ 
ностями мезоструктуры (см. рис. 
19.1) и связана с границами раз¬ 


дела. При больших степенях деформации, когда наблюдается неупругое 
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Рис. 19.9. Карта образца с 
двумя зернами (зерна — 
более темные). 



поведение матрицы (рис. 19.12, Б), в областях, занятых матрицей, 
напряжения отрелаксировали до некоторого среднего уровня предела 
текучести (рис. 19.12, Б, а). Именно в этих областях (т.е. в матрице) 
наиболее развиты деформации (рис. 19.12, Б, б). Деформация сильно 
локализована, на рис. 19.12, Б, б образовались две полосы интенсивных 
сдвигов (“хребты 44 ). Поле интенсивности деформаций существенно нео¬ 
днородно. Нагружение жестких включений со стороны матрицы осуще¬ 
ствляется практически только за счет неоднородности распределения по 
границам включений гидростатической компоненты напряжений в мат¬ 
рице. С этим связано также то обстоятельство, что с развитием пластиче¬ 
ского течения возможной схемой продолжающегося нагружения ста¬ 
новится только кинематическая схема. 



Рис. 19.10. Распределение давления (а) и интенсивности на¬ 
пряжений (б) при всестороннем сжатии образца с двумя зер¬ 
нами. 
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Рис. 19.11. Фазовый пере¬ 
ход в матрице. 
Начальная фаза более темная, раз¬ 
личие в цвете означает различие 
порогов фазовых переходов. На¬ 
чальное состояние (вверху) и три 
последовательных состояния для 
различных уровней приложеннгй 
нагрузки. 
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Рис . 19.13. Карта образца. 

При .растяжении за верхнюю грань 
нижняя жестко закреплена, соко¬ 
вые поверхности свободны. 


2.4 Г- 004 - 


-1.5Е-004А 




б.ве-ооз- 


-1.1 Е-002. 






Рис. 19.14. Деформация (в процентах) 
а — начальная стадия; б — более поздняя. 




193. МОДЕЛЬНЫЕ РАСЧЕТЫ УПРУГО-ВЯЗКОП ЛАСТИЧ ЕСКОГО ПОВЕДЕНИЯ МЕЗООБЪЕМА 169 



Очень интересная картина локализации деформации (а значит, и 
последующего разрушения) за счет неоднородности строения (см. карту 
образца на рис. 19.13) образовалась в мезообъеме керамического ком¬ 
позита при его растяжении (рис. 19.14). На начальных стадиях де¬ 
формирования, когда все напряжения сравнительно невелики и упруги 
(рис. 19.14, а ), этот процесс локализации еще явно не выражен. По мере 
нарастания нагружения деформация локализуется в направлении двух 
главных касательных напряжений ( * 45°). Причем в одном направ¬ 
лении знак деформации — положительный “хребет 44 (см. рис. 19.14, б), 
в другом — отрицательный “провал 44 по отношению к среднему уровню 
деформации. На рис. 19.15 приведены изолинии для поля деформации 
соответственно случаю, представленному на рис. 19.14, б. Картина поля 
скоростей (рис. 19.16) в этих локализованных областях дает большие 
градиенты, т.е. в образце в дальнейшем должны образоваться две 
системы приблизительно ортогональных трещин. 

Следующий этап — собственно конструирование керамического 
материала — есть решение обратной задачи: выбор оптимальных фи¬ 
зико-механических характеристик материалов матрицы и твердых 
включений и их связи с материалом матрицы, определение оптимальной 
концентрации упрочняющих частиц и т.д. Однако указанные приклад¬ 
ные задачи могут быть решены только с учетом специфики использо¬ 
вания керамического композита: предназначен ли он для изготовления 
фильер, режущего инструмента или иных целей. Поэтому данная 
проблема не обсуждается в настоящей работе. 
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* * * 

Таким образом, на основе общей концепции материала как иерар¬ 
хически организованной системы структурных уровней деформаций и 
разрушения реализована модель для конструкционного керамического 
композита. Представительный мезообъем такого материала, являясь 
макрочастицей (после проведения осреднения параметров по мезообъе- 
му), дает хорошее согласование с макроэкспериментами. Кроме того, 
возможно детальное численное исследование особенностей деформи¬ 
рования и разрушения мезоструктуры. Так, расчеты выявили развитие 
мезовихревых структур, локализацию деформации в мезообъеме. 

Разработанная методика может быть непосредственно применена при 
конструировании керамического материала для конкретных изделий. 

Авторы благодарят И.Ю. Смолина, О.И. Черепанова, М.М. Неми¬ 
ровича-Данченко за проведение расчетов. 



Г л а в а 20 


ВЯЗКАЯ КОНСТРУКЦИОННАЯ КЕРАМИКА: 
ПЕРСПЕКТИВНЫЕ ТЕХНОЛОГИИ ПОЛУЧЕНИЯ 


Общепризнано, что одним из основных факторов в развитии конст¬ 
рукционной керамики является совершенствование технологии ее изго¬ 
товления. При этом комплексное решение технологических вопросов — 
единственный способ получения материалов с высокими эксплуата¬ 
ционными свойствами. 

Условно можно выделить четыре основные стадии технологического 
цикла получения конструкционной керамики: приготовление порошков, 
их переработка, формование изделий, спекание. Если влияние пос¬ 
ледних двух циклов на процесс получения керамического материала из 
любого типа сырья в основном одинаково, то стадии приготовления и 
переработки порошкового материала часто оказываются принципиаль¬ 
ными для конечных свойств спеченного изделия. В частности, это 
относится к так называемым плазмохимическим порошкам, получаемым 
термическим разложением водных растворов солей. Особенность таких 
порошков — высокая метастабильность, мелкодисперсность структуры, 
но в то же время очень сложное морфологическое строение, не позво¬ 
ляющее получить качественное спеченное изделие. 

В настоящей главе рассмотрены технологии получения порошков на 
основе диоксида циркония и способы их переработки для достижения 
высокопрочной конструкционной керамики. 


20.1. Получение ультра дисперсных керамических порошков 
и микроволокон 

Изменение физико-механических свойств керамики определяется 
свойствами исходных порошков. В качестве основного метода получения 
ультрадисперсных порошков используется [1 ] метод химического осаж¬ 
дения из растворов труднорастворимых гидрооксидов циркония, ста¬ 
билизирующих добавок, и других фаз, например оксида алюминия. В 
этом способе раствор нитратов циркония и иттрия вливается в раствор 
аммиака (так называемое обратное осаждение) с определенной скоро¬ 
стью. После окончания процесса осаждения в избытке аммиака про¬ 
исходит “созревание" осадка, который затем отделяется от раствора, 
промывается водой и для деагломерации обрабатывается последователь- 
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Рис. 20.1 Зависимость сте¬ 
пени превращения гидро¬ 
оксида циркония в диоксид 
циркония от температуры в 
водной среде. 



но изопропиловым спиртом и ультразвуком. Высушенный осадок про¬ 
каливается в печи при температуре 450—900 °С в зависимости от 
состава композиции. Нижний предел температуры прокаливания опре¬ 
деляется фазовым переходом гидрооксида циркония в диоксид циркония, 
происходящим при температуре около 400 °С. Верхний предел ог¬ 
раничивается процессами рекристаллизации, в результате которой раз¬ 
меры частиц порошка могут увеличиваться до 5 мкм. Получаемые этим 
методом порошки представляют собой агломераты с размером кристал¬ 
лов 0,05—0,1 мкм. 

Очевидные недостатки данного метода получения керамических по¬ 
рошков — использование аммиака в качестве реагента-осадителя и 
введение органических спиртов для агломерации частгіц. Для устра¬ 
нения первого недостатка в качестве осадителя применялся элект¬ 
рохимический генератор гидрооксид-ионов. В этом случае появляется 
возможность регулирования концентрации гидрооксид-ионов измене¬ 
нием тока в цепи электролизера, что позволяет изменять условия 
синтеза ультрадисперсных порошков. Второй недостаток, связанный с 
введением и потерей органических веществ, устраняется принципиально 
новым гидротермальным методом деагломерации полученных осадков, 
суть которого заключается в нагревании водной суспензии гидрооксида 
циркония до 300 °С в толстостенном реакторе. На рис. 20.1 приведена 
зависимость степени превращения гидрооксида циркония в диоксид от 
температуры. Полное превращение в диоксид циркония происходит при 
довольно низкой (около 300 °С) температуре. При этом введение гидро¬ 
оксида алюминия уменьшает температуру синтеза, а получаемые ульт¬ 
радисперсные порошки с размером частиц 0,01—0,1 мкм не агло¬ 
мерированы. 

Добавка различных оксидов — стабилизаторов тетрагональной фазы 
диоксида циркония приводит к заметному изменению свойств спеченной 
керамики. В качестве примера на рис. 20.2 показаны зависимости 
прочности при поперечном изгибе от температуры для 2л*0 2 , содержа¬ 
щего в качестве стабилизатора Ѵ 2 0 3 и Се0 2 . Характерно* что если в 
первом случае происходит сильное (более чем в 3 раза) падение проч¬ 
ности, обусловленное темпер і ' ѵрной стабилизацией тетрагональной 
фазы, то во втором эти изменен и л метно меньше. 
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ГЛ. 20. ВЯЗКАЯ КОНСТРУКЦИОННАЯ КЕРАМИКА 



Рис. 20.2. Зависимость прочности на изгиб от Рис. 20.3. Зависимость прочности при из- 
температуры для керамических материалов. гибе керамики на основе диоксида цир- 
і - с добавкой ѵ 2 о 3 , з мол.%; 2 - с добавкой СеС> 2 , кония от содержания микроволокон. 

10 мол.%. 


Применение электрохимического генератора гидрооксид-ионов поз¬ 
воляет получать 2 г 0 2 не только в виде ультрадисперсных частиц, но и 
в виде микроволокон (фото 3, см. вклейку). Спекание системы, в 
которой наряду с частицами присутствуют такие волокна, приводит к 
заметному изменению механических свойств. Зависимость прочности 
при изгибе керамики на основе диоксида циркония от содержания 
микроволокон изображена на рис. 20.3. Видно, что с увеличением 
содержания уменьшается прочность, по-видимому, вследствие порис¬ 
тости, хотя на кривой имеется локальный максимум при содержании 
волокон около 50 мае. %. Во всех случаях максимальная прочность 
определялась максимальной плотностью спеченных образцов. Образцы, 

содержащие 90—100 % микроволокон, 
имеют сквозную пористость. Важным 
отличием армированных волокнами ма¬ 
териалов является появление на кривых 
деформации (рис. 20.4) участков, соот¬ 
ветствующих пластичности. Общая де¬ 
формация увеличивается с увеличением 
содержания микроволокон, но прочность 
при этом уменьшается, .что, вероятно, 
обусловлено наличием пористости. Для 
получения максимальных механических 
характеристик необходимо изменять со¬ 
став матрицы, длину микроволокон, ре¬ 
жимы спекания. 


Рис. 20.4. Кривые деформации керамики на основе 
диоксида циркония, армированного микроволок¬ 
нами. 

6 7 °/ь 1 - 40 % микроволокон; 2 - 50; 3 - 60 %. 


6 ѳ ,МПа 
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20.2. Ударно-волновая обработка порошков 2г0 2 (Ѵ) 
и ее влияние на фазовый состав и спекание 

Хорошо известно [2], что диоксид циркония обладает четырьмя 
полиморфными модификациями — моноклинной, тетрагональной, ку¬ 
бической и орторомбической. При этом наличие тетрагонально-мо¬ 
ноклинного превращения мартенситного типа обусловило широкое при¬ 
менение данного оксида в качестве конструкционной керамики, облада¬ 
ющей очень высокими механическими свойствами. В то же время 
имеющиеся порошки подобных оксидов не всегда обладают удовлет¬ 
ворительной активностью к спеканию вследствие их специфического 
морфологического строения. В частности, получаемый плазмохимичес¬ 
ким способом порошок диоксида циркония имеет вид пустотелых сфер 
или их обломков со средним размером порошинок около 0,5 мкм, хотя 
размер кристаллитов в них очень мал и составляет менее 200 А [3 ]. 

Известно [4 ], что эффективно воздействовать на порошковую среду 
можно пропуская через нее ударную волну. При этом происходит как 
дробление порошка, так и его механическая активация, способствующая 
в дальнейшем более активному спеканию. В данном случае во фронте 
ударной волны протекает гораздо больше необратимых процессов, чем 
в сплошных средах, а именно; переориентация частиц, трение зерен, 
пластическая деформация частиц, упрочнение материала. Из законов 
сохранения и уравнения состояния вещества следует, что ударная 
адиабата пористой среды в координатах давление — удельный объем 
проходит выше ударной адиабаты монолита [5 ]. И чем меньше исходная 
плотность, тем больше разность площадей, отвечающая тепловой части 
энергии при сжатии до одного и того же конечного объема. Кроме того, 
возможен значительный адиабатический разогрев частиц порошка, тем¬ 
пература которых может превысить температуру плавления [4]. В 
частности, оценка разности температур, например для порошкового и 
монолитного А1 2 0 3 начальной плотности соответственно 2,51 и 
3,92 г/см 3 , вычисленная по разности энтальпий на ударных адиабатах 
[4] в предположении постоянства удельной теплоемкости С ~ 
— 1 кДж /(кг • К), уже при умеренном давлении 6 ГПа составляет 
560 К. 

Использовался порошок 2г0 2 + Змол.% Ѵ 2 0 3 , который получали 
термическим разложением солей в высокочастотной плазме. Рентге¬ 
новские данные показали, что сразу после получения порошок находится 
в тетрагональной модификации. 

Ударно-волновое нагружение осуществляли двумя способами. Пер¬ 
вый — в цилиндрических стальных ампулах, вокруг которых помещался 
заряд взрывчатого вещества, давление во фронте ударной волны достига¬ 
ло 5 ГПа. Во втором эксперименты по ударно-волновой обработке 
проводились аналогично [6 ]: ускорение бойка цилиндрической формы 
из меди либо стали осуществлялось на пороховой баллистической 
установке. Экспериментальная сборка размещалась в дульной части 
установки, а плоский торцевой удар цилиндром производился по 
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Рис. 20.5. Распределение порошков (а, в) и кристаллитов в 
порошках < б , г) по размерам в исходном порошке ( а , б) и 
после ударно-волнового воздействия (в, г). 


подвижному пуансону из стали с пришлифованной алюминиевой плас¬ 
тинкой, предотвращающей откол в пуансоне. Порошок прессовался 
прямой и отраженной волнами сжатия, возникающими на поверхности 
пуансонов при перемещении бойка внутрь массивной ампулы из высо¬ 
копрочной стали. После удара цилиндром по подвижному пуансону в 
последнем возникает состояние сжатия на пересечении ударных адиабат 
стали и торможения ударника. Состояние исследуемого образца в первой 
ударной волне определяется пересечением изэнтропы разгрузки алю¬ 
миния и ударной адиабаты порошка 2г0 2 . Последующие отражения волн 
сжатия переводят образец последовательно к состоянию в подвижном 
пуансоне, параметры которого принимались в качестве оценки мак¬ 
симального давления в ударно-сжатом порошке 2гО г Параметры сжатия 
в подвижном пуансоне находились из законов сохранения по ударным 
адиабатам стали [5]. Скорость бойка измеряли электроконтактным 
методом с относительной погрешностью, не превышающей 1—2 %. 
Начальная массовая скорость полагалась равной половине скорости 
удара. Интервал варьирования скорости бойка составил 0,27— 
1,86 км/с, что соответствует расчетному максимальному давлению в 
образце в пределах 5—43 ГПа. 

Порошки после ударного нагружения подвергали отжигу в темпера¬ 
турном интервале 600—1200 °С в лабораторной печи на воздухе. Отжиг 
проводили в кварцевых лодочках, время выдержки 10 мин. Все образцы 
проходили рентгеновский анализ на дифрактометре ДРОН-УМ1 с мед¬ 
ным фильтрованным излучением. По стандартным формулам [7 ] рас¬ 
считывали содержание фаз в порошке. Электронно-микроскопические 
исследования осуществляли методом реплик в электронном микроскопе 
ТЕ8ІА —ВЗ-500 с ускоряющим напряжением 90 кВ. 

После ударно-волнового нагружения морфология частиц изменяется 
кардинально: если в исходном состоянии частицы порошка представляли 
собой в основном полые сферы и крупные части таких сфер, то после 
прохождения ударной волны через порошковую среду практически не 
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Рис. 20.6. Фрагменты рентгеног¬ 
рамм порошка диоксида циркония 
в исходном состоянии (а) и после 
ударно-волнового нагружения (б) 
до 43 ГПа. 



осталось крупных частиц. Характерно, что распределение по размерам 
порошинок приближается к распределению кристаллитов в этих поро¬ 
шинках (рис. 20.5). 

Согласно данным рентгеновского анализа кардинально изменяется и 
фазовый состав: если в исходном порошке было 100 % тетрагональной 
фазы (в соответствии с диаграммой состояний 2г0 2 —У 2 0 3 ), то после 
ударно-волнового воздействия ее содержание снижается до 58 % и 
появляется моноклинная фаза. При повышении давления наряду с 
моноклинной фазой, количество которой заметно уменьшилось, на 
рентгенограмме появились очень широкие — порядка 5° — линии, 
угловые положения которых соответствуют ОЦК структуре с парамет¬ 
ром 5,02 А (рис. 20.6) 

Зависимость интенсивностей линий моноклинной и ОЦК фаз от 
давления во фронте ударной волны представлена на рис. 20.7. Видно, 
что рост давления приводит сначала к резкому повышению количества 
т-фазы диоксида циркония, а затем к монотонному ее уменьшению. В 
то же время наблюдается непрерывное увеличение содержания фазы с 
ОЦК структурой. Линии тетрагональной фазы приобретают заметное 




Рис. 20.7. Изменение ширины линии (111) 
тетрагональной фазы (7), интенсивностей 
линии ОЦК (2) и моноклинной (3) фаз при 
изменении давления. 


Рис . 20.8 . Изменение количества тетраго¬ 
нальной фазы (7) и полуширины линий 
(111) при отжиге порошков в исходном 
состоянии (2) и после ударно-волнового 
воздействия (5). 
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Рис . 20.9. Изменение среднего 
размера зерна по данным рентге¬ 
ноструктурного (а) и электронно¬ 
микроскопического (б) анализов 
от температуры отжига. 


уширение, которое с ростом давления выше 10 ГПа уменьшается, а при 
40 ГПа практически исчезает. 

Отжиг образцов после ударно-волнового воздействия приводит преж¬ 
де всего к постепенному с ростом температуры исчезновению мо¬ 
ноклинной фазы: при 1000 °С видны только следы, а при 1200 °С ее нет 
совсем (рис. 20.8). При этом уменьшается ширина линий, и в интервале 
температур 1100—1200 °С она становится равной ширине линии до 
воздействия ударной волны. 

Электронно-микроскопический анализ порошков показал, что при 
отжиге до 1000 °С нет изменения морфологии частиц и роста зерна; 
только при 1200 °С появляются округлые поликристаллические час¬ 
тицы, растущие на месте обломков сфер. Выше температуры 1000 °С 
резко увеличивается средний размер кристаллитов и достигает 600 А 
(рис. 20.9). Все порошки дают очень плохие дифракционные картины и 
не содержат достаточной информации для разделения тетрагональной и 
моноклинной фаз. Часть порошинок образует диффузные кольца, что, 
вероятно, обусловлено их сильной деформацией. 

Ударно-волновое воздействие на порошок диоксида циркония, нахо¬ 
дящегося в тетрагональной форме вследствие стабилизации его иттрием, 
приводит к непонятному, на первый взгляд, факту появления моно¬ 
клинной фазы. Электронно-микроскопическими исследованиями уста¬ 
новлено, что это не связано с повышением размера зерна, а его рост 
начинается только после отжига при высоких температурах. Указанный 
факт, а также значительное уширение рентгеновских линий свидетель¬ 
ствуют о том, что в порошке в результате взрывной обработки запасается 
деформационная энергия. 

В нормальном состоянии диоксид циркония, содержащий 3 мол.% 
Ѵ 2 0 3 с размером зерна порядка 200 А, должен находиться в тетрагональ¬ 
ной форме. Хорошо известно, что моноклинная фаза всегда формируется 
при большем размере, зерна, чем тетрагональная; при этом существует 
некоторый критический размер кристаллита, ниже которого происходит 
спонтанный переход из моноклинной в тетрагональную фазу. В нашем 
случае такого роста зерна не наблюдается, что дает основание предпо¬ 
лагать о существовании движущей силы для превращения стабильной 
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тетрагональной фазы в моноклинную, которая возникает из изменения 
разницы свободных энергий между двумя фазами. В самом общем виде 
можно записать: 

О, + 8,у, + Е,<С т + 8 т у т + Е т , (20.1) 

гае С? — свободная энергия монокристалла; 5 — удельная поверхность; 
у — свободная поверхностная энергия; Е — деформационная энергия. 
Индексы т и і относятся к моноклинной и тетрагональной фазам. Для 
сферических частиц 

5 = 6/рБ, (20.2) 

здесь р — плотность, а 2) — размер частицы. Таким образом, (20.1) 
можно выразить в следующем виде: 

б у. бу 

С + —г + Е < О --г + Е (20.3) 

' рр 1 т т 


или иначе 


Б < Б с 


_ О _ 

(О, - О т ) + (Б. ~ Е т ) 



(20.4) 


где Б с — критический размер частицы. Следовательно, кристаллит с 
размером, большим чем Б с , должен превращаться в моноклинную фазу. 

Используя литературные данные для у, О и р тетрагональной и 
моноклинной фаз [8, 9], получаем, что если не учитывать дефор¬ 
мационный член в (20.1), то критический размер зерна равен порядка 
100 А. Оценить запасенную деформационную энергию можно исходя из 
данных рентгеноструктурного анализа. Если принять, что все уширение 
линий связано только с микродеформациями и не зависит, как это 
следует из электронно-микроскопических данных, от уменьшения раз¬ 
меров кристаллитов, то имеем значение ( е ) « 0,032. Расчеты [10] для 
оксидов дают оценку деформационной энергии для такого значения 
( е ) около 2 ккал /моль. Тогда критический размер зерна с учетом 
запасенной в результате ударно-волнового воздействия деформационной 
энергии становится равным 30 А. 

Удивительно, что данный расчет показал не только принципиальное 
уменьшение критического размера зерна при взрывном воздействии, но 
и совпал с экспериментально установленными значениями среднего 
размера кристаллитов, который равен 100 А. Таким образом, до взрыв¬ 
ной обработки стабильной (в соответствии с диаграммой состояний) 
является тетрагональная фаза, а после нее — моноклинная вследствие 
уменьшения критического размера зерна. 

Факт появления моноклинной фазы объясняется уменьшением кри¬ 
тического размера спонтанного превращения тетрагональной фазы ди¬ 
оксида циркония в моноклинную. Уменьшение ее с ростом давления и 
исчезновение уширения линий тетрагональной фазы обусловлены скорее 
всего разогревом порошка в ударной волне. Действительно, как под- 
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тверждают данные [11], давление 40 ГПа приводит к росту температуры 
в порошке до 800 °С. Именно при этих температурах начинается 
интенсивный отжиг порошка после ударно-волновой обработки, и 
ширины линий тетрагональной фазы в исходном порошке и после 
ударно-волновой обработки сравниваются (см. рис. 20.8). 

Появление фазы с кубической симметрией, причем с очень широкими 
линиями, стало совершенной неожиданностью, поскольку в данной 
системе ОЦК структур подобное ранее не наблюдалось. Оценка ОКР по 
ширине линии (110) дает значение порядка 20—25 А. По-видимому, 
появление ОЦК фазы связано с сильными смещениями атомов из 
положения равновесия при прохождении ударной волны. Известные 
значения ионных радиусов для циркония и кислорода позволяют оценить 
объем, занимаемый кислородными атомами в ОЦК ячейке с параметром 
5,02 А. Фактически объем, свободный от ионов циркония (г = 0,82 А), 
равен 121,9 А, что практически соответствует объему двенадцати ионов 
кислорода (г = 1,36 А) . Следует ожидать, что в данной структуре может 
быть сохранена стехиометрия диоксида циркония, т.е. на два атома 
циркония необходимо только четыре атома кислорода, что вполне 
реально для структуры с параметром 5,02 А. Возможно несколько 
вариантов структур на основе ОЦК решетки. Простейшая получается 
сразу после деформации по схеме Бейна исходной ОЦТ ячейки диоксида 
циркония. Для получения более сложной структуры типа Си 2 0 нужно 
произвести сдвиги слоев .кислородной подрешетки: нижнего (0, 0, 1/4) 
на 1/4(а оцт + ^ цт ) и верхнего (0, 0, 3/4) на 1/4(? оцт - ^ цт ); причем 
в обеих модификациях стехиометрия остается неизменной, т.е. 2Ю 2 . 

Формирование структуры третьего типа приводит к изменению сте¬ 
хиометрии материала до 2г0 4 (РШ§ 4 ); последнее означает, что анион 
кислорода О' 2 становится анионом О". Вследствие этого образование 
одной элементарной ячейки из смежных ГЦТ ячеек должно сопровож¬ 
даться обеднением по кислороду четырех прилегающих ячеек. В таком 
случае на месте четырех ГЦТ ячеек Ът0 2 формируются четыре элемен¬ 
тарных ОЦК куба, содержащих кислородные атомы, и четыре куба, 
полностью лишенные кислорода. Таким образом получаются линейные 
цепочки кислородных ячеек в различных направлениях; это может 
привести к образованию различных политипов, основанных на разной 
укладке слоев. В процессе ударно-волновой обработки возможно “пере¬ 
мешивание" различных политипов, поэтому в материале после прохож¬ 
дения ударной волны могут формироваться “смеси" из различных 
структур, плавно переходящих одна в другую. Электронно-микроско¬ 
пические исследования подтверждают это: удается наблюдать различные 
мелкие частицы с ОЦК решеткой либо тонкую смесь нанокристалличе¬ 
ской ОЦК и более грубозернистую ГЦК (или ГЦТ) структур. 

Количество ОЦК мелкодисперсной фазы увеличивается с ростом 
давления, так как увеличивается термодинамический стимул ее образо¬ 
вания. В то же время она не отжигается за счет остаточных температур, 
поскольку для перестройки ячейки в ГЦТ необходимо, чтобы все ионы 
кислорода одновременно вернулись на свои прежние места. Данный 
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Рис. 20.1О. Изменение плот¬ 
ности прессовок после спе¬ 
кания при различных темпе¬ 
ратурах для обработанного 
(а) и исходного (б) порошка. 
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процесс имеет, по-видимому, высокий барьер активации и поэтому 
является маловероятным при указанных температурах. 

Итак, в нанокристаллическом порошке диоксида циркония после 
ударного сжатия наряду с моноклинной фазой формируется высо¬ 
кодисперсная фаза на основе ОЦК подрешетки ионов циркония, появ¬ 
ление которой обусловлено как кристаллографией исходной тетраго¬ 
нальной фазы, так и особенностями взаимодействия ударной волны с 
кристаллической структурой материала. 

Получаемое после импульсной обработки метастабильное состояние 
диоксида циркония существенно сказывается на процессе спекания 
керамики. На рис. 20.10 приведены данные по изменению плотности 
спеченных образцов от температуры спекания в случае ударно-волновой 
обработки и без нее. Видно, что импульсное воздействие на порошок 
позволяет снизить температуру спекания для достижения равной плот¬ 
ности на 150—200 °С по сравнению с порошком в исходном состоянии. 


20.3. Спекание в вакууме керамики на основе 2гО г 

Основная особенность изготовления подобных материалов заключа¬ 
ется в том, что повышение температуры при традиционном спекании на 
воздухе выше 1600 °С с целью получения высокой плотности приводит 
вследствие роста зерен к тетрагонально-моноклинному превращению 
при охлаждении, разрушающему образец [7]. Известно [12], что спе¬ 
кание или отжиг 2г0 2 при очень низком парциальном давлении кисло¬ 
рода (10~ 3 Па) способствует дополнительной стабилизации высокотем¬ 
пературных фаз 2г0 2 подобно добавкам оксидов (СаО, М§0, Ѵ 2 0 3 и т.п.). 
Благодаря спеканию в бескислородной атмосфере можно избежать рас- 
стабилизации тетрагональной фазы и получить плотный материал. 
Необходимо отметить, что имеющиеся данные о влиянии бескислород¬ 
ной среды спекания на структуру и свойства керамики на основе 2г0 2 
немногочисленны и разрозненны. Несмотря на то что в ряде работ (см., 
например, [13]) сообщается о более высоких механических свойствах 
керамики на основе 2г0 2 , спеченной в отсутствие кислорода по срав¬ 
нению с аналогичными составами спеченных на воздухе, практически 
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нет сведений по исследованию влияния бескислородного спекания на 
фазовый состав и формирование механических свойств. 

В [14, 15] показано, что спекание плазмохимического 2г0 2 — 
3 мол.% У 2 0 3 в вакууме при высокой температуре позволяет избежать 
расстабилизации Т — 2г0 2 при охлаждении и получить плотный и 
прочный материал. Сложная морфология исходных порошков является 
причиной низкой плотности и низких механических свойств спеченной 
по обычным режимам керамики, поэтому спекание при выдержке от 1 
до 5 ч вплоть до температуры 1500 °С для 2г0 2 —У 2 0 3 и 1600 °С для 
2г0 2 —У 2 0 3 —А1 2 0 3 не приводило к эффективному уплотнению образцов, 
причем плотность не превышала 85 % от теоретической для тройной 
системы и 90 % — для двойной. Повышение температуры с 1500 до 
1750 °С способствовало увеличению плотности образцов. Для обоих 
составов при времени выдержки 5 ч максимальная плотность зафик¬ 
сирована при температуре 1750°С — 6,03 г/см 3 для двойной системы 
и 5,4 г/см 3 — для тройной. Максимальные значения прочности и 
вязкости разрушения при таком режиме спекания составляли для 
двойной системы 750 МПа и 12 МПа • м 1/2 и для тройной системы 
830 МПа и 8 МПа • м 1/2 соответственно. Увеличение времени выдержки 
при температуре 1750 °С до 7 ч для 2г0 2 —У 2 0 3 и до 9 ч для 2г0 2 — 
У 2 0 3 —А1 2 0 3 привело к повышению прочностных свойств керамики — 
предела прочности при изгибе до 1000 МІІа и вязкости разрушения до 
15 МПа • м 1/2 для двойной системы и 1100 МПа и 10 МПа • м 1/2 — для 
тройной. 

С повышением температуры спекания происходил рост зерен ке¬ 
рамики. Для обоих составов при времени выдержки 5 ч наиболее 
интенсивный рост зафиксирован в интервале температур 1700— 
1750 °С с 1,2 до 4 мкм для двойной системы и с 0,8 до 1,7 мкм — для 
тройной. При этом, несмотря на то что средний размер тетрагональных 
зерен превысил критический для спеченного на воздухе 2г0 2 — 3 мол. % 
У 2 0 3 (около 0,5 мкм [7 ]), спеченная в вакууме керамика обоих составов 
не испытывала Т -* М превращения при охлаждении. 

Самопроизвольное превращение, разрушающее образец, наблюда¬ 
лось после спекания 2г0 2 —У 2 0 3 при температуре 1750 °С в течение 11ч, 
когда средний размер тетрагональных зерен превысил 5 мкм. В тройной 
системе расстабилизации не было зафиксировано даже дри достижении 
среднего размера зерен Г-фазы 5,5 мкм. Устойчивая к расстабилизации 
при охлаждении тетрагональная фаза керамики, спеченной в вакууме, 
способна испытывать превращение под воздействием напряжений. Рент¬ 
генофазовый анализ поверхностей разрушения образцов после испы¬ 
таний на изгиб зафиксировал моноклинную фазу 2гО г , количество 
которой в керамике обоих составов росло с увеличением размера зерна, 
что характерно для материалов на основе 2г0 2 —У 2 0 3 , упрочненных 
мартенситным превращением [7 ]. 

Фазовый состав керамик 2г0 2 —У 2 0 3 и 2г0 2 —У 2 0 3 —А1 2 0 3 , спеченных 
при температуре 1750 °С, существенно зависит и от скорости охлаж- 
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дения после спекания: наряду с Т-фазой, сформировавшейся при тем¬ 
пературе спекания, материалы содержат тетрагональные фазы, образо¬ 
вавшиеся из кубической при охлаждении: Т и 7”-фазы в случае быстрого 
охлаждения (1600 град/ч) и Г-фазу в случае медленного охлаждения 
(300 град/ч). 

Известно [7], что вязкость разрушения большинства керамик на 
основе 2г0 2 зависит от количества тетрагональной фазы, способной 
испытывать превращение. Отличительной особенностью спеченных в 
вакууме материалов является наличие высоких значений вязкости 
разрушения при относительно низком содержании 7-фазы, способной 
измениться под воздействием напряжения. Для керамических образцов 
после спекания в вакууме такой фазой была тетрагональная, сфор¬ 
мировавшаяся при температуре спекания, количество которой, по дан¬ 
ным высокотемпературной рентгенографии для спеченных при 1750 °С 
образцов, составляло 65 %, что соответствует известной диаграмме 
состояния [2]. Высокая вязкость разрушения в сочетании с высокой 
прочностью в материалах, полученных высокотемпературным спека¬ 
нием в вакууме, обеспечивается комбинированным механизмом упроч¬ 
нения — помимо трансформационного упрочнения такая керамика 
имеет высокую вязкость непревращаемой части материала за счет 
сложной внутренней структуры продуктов распада кубической фазы. 
Это следует, в частности, из проведенного анализа поверхностей разру¬ 
шения, который показал, что на фрактограммах присутствуют три типа 
областей, характеризующихся меж- и внутризеренным разрушением с 
характерным для Г -* М превращения двойниковым рельефом и релье¬ 
фом, обусловленным тонкой внутренней структурой зерна после 
К -* Т превращения. 


* * * 

Динамическое нагружение нанокристаллического порошка диоксида 
циркония приводит к существенному изменению морфологии порошка 
без увеличения размеров кристаллитов. Такое нагружение обусловлива¬ 
ет появление внутренних микроискажений кристаллической решетки 
тетрагональной фазы и уменьшение критического размера зерна, в 
результате чего образуется моноклинная фаза. Более того, сама возмож¬ 
ность дробления малых порошков (менее 0,5 мкм) вызвана фазовым 
превращением при ударно-волновом нагружении порошка. Отжиг по¬ 
рошка способствует высвобождению запасенной деформационной энер¬ 
гии и, как следствие, исчезновению моноклинной фазы без заметного 
роста зерна вплоть до температуры 1200 °С. 

Импульсное воздействие на порошок позволяет понизить температу¬ 
ру спекания для достижения равной плотности на 150—200 °С по 
сравнению с порошком в исходном состоянии. 

Спекание в вакууме порошков со сложной морфологией при высокой 
температуре дает возможность получить плотную керамику на основе 
2г0 2 — 3 мол.% Ѵ 2 0 3 без моноклинной фазы, несмотря на сильную 
рекристаллизацию зерен тетрагональной фазы. 
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Сочетание высокой вязкости и прочности образцов после высокотем¬ 
пературного спекания в вакууме обусловлено комбинированным ме¬ 
ханизмом упрочнения: помимо трансформационного упрочнения ма¬ 
териалы имеют высокую вязкость непревращаемой части материала 
благодаря сложной морфологии структур, возникших в результате ку¬ 
бического тетрагонального превращения при охлаждении. 



Глава 21 


СДВИГОВАЯ НЕУСТОЙЧИВОСТЬ 
И МАРТЕНСИТНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ 
В В2-СОЕДИНЕНИЯХ ТИТАНА 
С ТОЧКИ ЗРЕНИЯ ОСОБЕННОСТЕЙ 
ЭЛЕКТРОННОЙ СТРУКТУРЫ 


21.1. Основные положения 

Фазовые превращения мартенситного типа относятся к числу часто 
встречающихся процессов, происходящих в твердых телах. Особый 
интерес и практическую ценность представляют так называемые термо¬ 
упругие мартенситные превращения (МП), обусловливающие эффекты 
памяти формы (ЭПФ), сверхэластичность и сверхпластичность. 

Среди этого нового класса прецизионных материалов центральное 
место занимают В2-соединения на основе титана и прежде всего Ті№ и 
сплавы на его основе. Последние способны возвращать до 10 % неупру¬ 
гой деформации, обладают уникальным набором физико-механических 
свойств — они коррозионно- и износостойки, отличаются высокой 
пластичностью и прочностью, биологически и биомеханически сов¬ 
местимы с живыми организмами. Перечисленные качества объясняют 
высокий интерес к В2-соединениям титана со стороны физиков, ме¬ 
хаников и разработчиков новых материалов. 

Для направленного воздействия на МП в сплавах на основе титана 
важно понять причины нестабильности высокотемпературной В2-фазы. 
Данная проблема отнюдь не тривиальна и содержит два различных 
аспекта, первый из которых вполне очевиден и связан с относительной 
стабильностью В2-фазы. Его исследование предполагает сравнение тер¬ 
модинамического потенциала этой фазы с термодинамическими по¬ 
тенциалами мартенситных фаз. Второй аспект проблемы, физически 
более содержательный и несущий важную информацию о физической 
природе МП, затрагивает так называемые предмартенситные явления, 
которые наблюдаются в /9-фазе при приближении к точке начала МП 
(по температуре, давлению или составу). Указанные явления заключа¬ 
ются в смягчении сдвиговых модулей и фононных частот, образовании 
экстрарефлексов диффузного рассеяния при рассеянии электронов и 
рентгеновских лучей, изменении спектров оптического поглощения, 
существенно нелинейном ходе парамагнитной восприимчивости и т.д. 

В 1947 г. Зинер [1 ] выдвинул общую концепцию, согласно которой 
высокотемпературная стабильность/8 (ОЦК)-фаз обусловлена их фонон¬ 
ной энтропией (критерий Зинера). При понижении температуры /3-фаза 
испытывает превращения в плотноупакованные структуры типа ГЦК и 
ГПУ, фононная энтропия которых сравнительно невелика. В основе 
данного критерия лежит то обстоятельство, что в ОЦК металлах и 


186 


ГЛ. 21. СДВИГОВАЯ НЕУСТОЙЧИВОСТЬ И МАРТЕНСИТНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ 


сплавах целая фононная ветвь (2 4 ) с волновым вектором д^ <110> и 

Т = -^2 <ТЮ> оказывается “мягкой" — это уменьшает среднюю 

фононную частоту, увеличивая фононную энтропию и стабилизируя 
/3-фазу при высоких температурах. 

Соображения Зинера, будучи феноменологическими, сами по себе 
нуждаются в микроскопическом обосновании. Кроме того, они не дают 
ответа на вопрос, в какую именно плотноупакованную мартенситную 
стрз ктуру произойдет переход. Ответ можно получить либо анализируя 
энергетику перехода, либо вскрывая микроскопические причины прова¬ 
ла фононной ветви 2 4 при определенных волновых векторах (последние 
обычно “намечают" новые брэгговские отражения, которые тесно свя¬ 
заны с будущей структурой низкотемпературной фазы). Поскольку по 
полной энергии плотноупакованные структуры очень близки, даже 
небольшой провал в Г 4 при д = ^ может выделить будущую плотно¬ 
упакованную структуру с периодом 2л /^. 

В связи с изложенным анализ предмартенситных эффектов и МП в 
сплавах на основе титана, исходя из особенностей их электронной 
структуры, приобретает особое значение. За последние 10—15 лет на 
этом пути достигнуты значительные успехи [2—9], хотя еще многие 
вопросы остаются либо неисследованными, либо спорными (в последнем 
отношении показательна система Ті№, для которой предложены шесть 
различных объяснений ее структурной неустойчивости [2—9]). Приве¬ 
денный обзор собственных и литературных данных представляет попыт¬ 
ку внести дополнительное понимание в следующие вопросы прин¬ 
ципиального характера: 

1) каковы фундаментальные причины близости полной энергии 
В2-фазы к энергии мартенситных фаз? Почему колебательная энтропия 
В2-фазы относительно велика? 

2) почему модули сдвига С и и фононная ветвь 2 4 в В2-фазе 
оказываются смягченными? 

3) существуют ли в рассматриваемых В2-сплавах “нестинговые“ 
особенности поверхности Ферми (ПФ), способные привести к сильным 
аномалиям в фононном спектре, образованию волн спиновой плотности 
(ВСП), волн зарядовой плотности (ВЗП), мартенситным структурам с 
большим периодом, таким как К и 9К.? 


21.2. Мартенситные превращения 
и предмартенситные явления в В2-сплавах на основе титана 

К настоящему времени надежно установлено, что конечной низко¬ 
температурной мартенситной фазой в рассматриваемых сплавах явля¬ 
ется структура на основе 2Н (В19), которая в пренебрежении атомным 
порядком есть просто ГПУ. Переход в эту структуру может идти либо 
непосредственно из В2-фазы, либо через промежуточные структуры. 
Так, в сплавах стехиометрического состава Ті№ и ТіРсі наблюдается 
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Рис. 21.1 . Температурная зависимость элек¬ 
тросопротивления (7), упругих модулей 
С 44 ( 2 ). С' (4) и коэффициента упругой 
анизотропии А = С 44 /С' (3). 

— температура начала ярко выраженных предмар- 
тенситных аномалий: и А/ д — температура начала 

МП В2—К и К-В19' соответственно. Сплав 
[31]. 


непосредственный переход В2 -* 

-» В19' (В19). В то же время в 
сплавах Ті —№ при избытке №, а 
также при небольших добавках 
третьего элемента (например, Ре) 
реализуется цепочка структурных 
превращений: 

В2 - ІС - К -* 2Н (В19') [10— 

171, ще ІС — несоразмерная, а 
К — соразмерная фаза с ромбо¬ 
эдрической симметрией. В сплавах Ті (Рё - X), (X - V, Сг, Ре, Со) 
цепочка превращений выглядит следующим образом: В2 •* ІС -* 9К. ■* 
-* 2Н (В19') [18—20], ще несоразмерная ІС-структура, весьма похожа 
на таковую в Ті№, но отличается, от последней большей несоразмерно¬ 
стью в положении сверхструктурных рефлексов. При охлаждении ІС- 
структура испытывает превращение в соразмерную 9К. [18—20], а не в 
К, как это имеет место в сплавах на основе Ті№. Заметим, что 9К. 
структуру можно представить как ГЦК с периодическим распределением 
дефектов упаковки. 

Предмартенситные явления наиболее подробно изучены в сплавах на 
основе Ті№ [17, 21—37], в которых по крайней мере 300° до начала 
МП независимо от последовательности мартенситных превращений 
(В2—К или В2—В19') наблюдается аномальная температурная за¬ 
висимость как сдвигового модуля С', так и С 44 [17, 29—31 ] (рис. 21.1.). 
При столь же высоких температурах отмечается провал в поперечной 
ветви акустических колебаний при <^ 10 = 2/3 <110> [32—36]. Этот 
провал становится глубже при уменьшении температуры, и при Т = 
= 320 К частота фононов обращается в нуль [34, 36] (мода конден¬ 
сируется). Одновременно появляются сверхструктурные рефлексы в 
слабонесоизмеримых положениях типа <^ 10 = 2/3 <110> и # ш = 2/3 
< 111 > (в ед .л/ а). Конденсация моды соответствует В2 ■* ІС, где ІС — 
в среднем кубическая несоразмерная фаза [11—13, 36, 37]. В свою 
очередь, при Т - 290 К ІС-фаза испытывает превращение в соразмер¬ 
ную К-фазу, в результате чего часть расщепленных брдгговских реф¬ 
лексов становится соизмеримой с векторами типа <? п0 и ~д ш [11, 28, 36, 
37 ]. В точке начала мартенситного превращения К -► 2Н интенсивность 
Я ш - и д ш -рефлексов достигает максимума: рефлексы исчезают при 
завершении К •» 2Н перехода [36 ]. Необходимо отметить, что наиболее 
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ярко предмартенситные явления в сплавах на основе Ті№ выражены 
перед МП В2— К., которое близко ко 2-му роду. 

В ТіРсі упругие свойства изучались на поликристаллах [38 ]. Изме¬ 
рения показали, что “усредненный 1 * модуль сдвига 2С/5 + ЗС 44 /5 
испытывает аномальный температурный ход. 

По мере приближения к температуре начала МП В2 — К. картина 
рассеяния электронов и рентгеновских лучей изменяется по схеме 
“тяжи — пятна — экстрарефлексы 11 , причем последние характеризуют¬ 
ся положениями, близкими к 2/3 <110>, 2/3 <111>. Иногда 
наблюдают экстраотражения типа 1,0 <110>, хотя последние и не 
связаны с превращением В2—К,. Появление экстрарефлексов связывают 
с рассеянием на динамических или квазистатических волнах атомных 
смещений с теми же волновыми векторами. Наряду с отмеченными 
возникают также экстрарефлексы, близкие к положениям типа 2/3 

< 111 >. Они обусловлены рассеянием на продольных волнах смещений 
(геометрически последние эквивалентны уже упомянутым поперечным 
волнам смещений с <? = 2/3 < 112> и вектором поляризации вдоль 

< 111 >). 


21.3. Электронная структура и основной В2—В19 переход 

Как следует из разд. 21.1, интересующие нас сплавы имеют следую¬ 
щую особенность: энергии ОЦК, ГЦК и ГПУ структурных состояний в 
них крайне близки. Фактически конкурируют не только эти три струк¬ 
туры, а бесконечное их множество, поскольку в условиях близости по 
энергии ГЦК и ГПУ структур конкурентоспособными становятся и все 
“промежуточные 11 (между ГЦК и ГПУ) плотноупакованные структуры 
типа лК или пН. Такая особенность рассматриваемых сплавов, конечно, 
не случайна и обусловлена фундаментальными причинами, реализу¬ 
ющимися именно при данных композициях сплавов. 

Близость энергий ОЦК, ГЦК и ГПУ структур в В2-соединениях 
титана связана с подсистемой (/-электронов. Исследуя зависимость 
кристаллических структур от числа (/-электронов в 3</-металлах, 
Д. Петтифор [39 ] получил согласующееся с опытом чередование струк¬ 
тур ГПУ — ОЦК — ГПУ — ГЦК по мере заполнения (/-полосы 
(исключение составили лишь магнитные Мп, Ре и Со). Замечательно, 
что ОЦК, ГЦК и ГПУ структуры практически сравниваются по энергии 
при концентрации (/-электронов п а ~ 5,5 (в интересующих нас сплавах 
на основе титана п л ~ 5,5 - 6,0). Позднее данный вывод был подтвер¬ 
жден модельными расчетами [40 ]. 

Чуть проигрывая плотноупакованным структурам по энергии при 
Т = 0 К, /1-фазы стабилизируются при Т > 0 К за счет выигрыша в 
фононной энтропии (критерий Зинера [1 ]). Размягчение В2-фазы преж¬ 
де всего обусловлено относительно высокой плотностью электронных 
состояний на уровне Ферми п(е р ) ~ 40—50 эл/ (Ку • яч) — (рис. 21.2), 
приводящей обычно к малым упругим модулям [41—43]. Отметим, что 
показанная на рис. 21.2 кривая л(е) для ТіИі хорошо согласуется с 
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Рис. 21.2. Плотность электронных состояний в сплавах. 
а - ТІЛІ; б - Там; « - ТіРІ; г - ТіРе. 

рассчитанной ранее в [4]. При МП плотность п(е р ), естественно, резко 
понижается, а жесткость решетки увеличивается, о чем свидетельствуют 
как эксперименты [44, 45 ], так и зонные расчеты [46 ]. По оценке [46 ] 
при превращении В2—В19 в ТіЫі п(е р ) снижается примерно вдвое: с 40 
до 20 эл/( Ку • яч). 

Представляет интерес сравнить рассмотренные выше В2-сплавы тита¬ 
на со сплавом ТіРе, не испытывающим каких-либо структурных прев¬ 
ращений вплоть.до температуры жидкого гелия. Как видно из рис. 21.2, 
плотности электронных состояний всех четырех систем имеют по две 
ярко выраженные полосы, одна из которых (высокоэнергетическая) 
преимущественно обусловлена (/-состояниями титана, а другая (низко¬ 
энергетическая) — (/-состояниями Ме (Ме — Ре, І4і, Рй, Рі). Наиболее 
существенным отличием сплава ТіРе от остальных является наличие 
глубокого минимума в плотности состояний на уровне Ферми 
(п(е р ) « 10 эл/ (Ку • яч)), что в соответствии с критерием Ямашита 
[47 ] и обусловливает его высокую стабильность. Благодаря увеличению 
числа валентных электронов в Ыі, Рй и Рі (10) по отношению к Ре (8) 
растет электронная концентрация, а вместе с ней происходит смещение 
уровня Ферми в сторону (/-полосы титана, что способствует развитию 
неустойчивости в этих сплавах. 

В работах [44, 45, 48—56 ] проведены систематические эксперимен¬ 
тальные исследования эволюции электронной структуры в ряду интер¬ 
металлических соединений ТіМе, где Ме — Ре, Со, №, Рй, Рі, Аи, Си, 
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Таблица 21.1. Электронные характеристики в В2-соединениях титана 



ТіРе 

ТіІЧі 

ТіРсІ 

ТІР* 

Характеристика 

Расчет [57] 


Расчет [57] 

ШШЯГгаЩ 

Расчет [57] 


Расчет [57] 

Ар, эл 

0,45 

_ 

0,58 


0,60 

_ 

0,63 

П ( г р)ті’ 
эл /(Куяч) 

2,3 

2,0 

22,1 

40 

30,4 

60 

24,0 

*р ~ 'Г*' Ку 

0,14 

— 

0,19 

— 

0,28 

— 

0,30 

е р - Г х> эВ 

7,2 

7,25 

7,7 

7,8 

— 

— 

— 


позволившие получить сведения как о* структуре валентных полос, так 
и о характере сил связи. Анализ этих результатов, выполненный в [44 ], 
привел к выводу, что стабильность В2-соединений титана уменьшается 
в ряду ТіРе - ТіСо - Ті№ - ТіРсІ - ТіРі - ТіАи - ТіСи - ТіА§ в 
силу уменьшения как вырождения {/-полос компонентов, так и ковалент¬ 
ного вклада в связь. Сравним результаты теоретических расчетов неко¬ 
торых параметров электронной структуры в ряду ТіРе, Ті№, ТіРд, 
ТіРі [57 ] с выводами [44 ]. 

Из табл. 21.1 видно, что перенос заряда А<2 действительно уве¬ 
личивается вдоль всего ряда, характеризуя уменьшение ковалентного и 
увеличение ионного вкладов в межатомную связь: наблюдается повы¬ 
шение плотности {/-состояний титана на уровне Ферми ге(е р ) р . при 
переходе от ТіРе к Ті№ и ТіРё, что качественно соответствует экс¬ 
периментальным данным. В соответствии с экспериментом происходит 
также смещение {/-полосы Ме в глубь валентной зоны (см. графу 
е р - е* (Ме) , здесь е* (М#) — положение центра тяжести {/-зоны Ме). 
Наконец, последняя строка таблицы свидетельствует об отличном со¬ 
гласии вычислительных и экспериментально измеренных ширин валент¬ 
ных зон сплавов ТіРе и Ті№. 


21.4. Электронно-топологический переход 
в В2-соединениях титана и аномалии их упругих свойств 

И.М. Лифшиц [58 ] первым показал, что при прохождении уровня 
Ферми е р через критические точки е ( , отвечающие изменению топологии 
ПФ, многие физические характеристики, например упругие модули, 
испытывают резкие изменения (электронно-топологический переход — 
ЭТП или переход 5/2 рода). Такой переход может быть инициирован 
изменением любого внешнего параметра, влияющего на значение 
| = е р — е с , в частности изменением электронной концентрации г. 

В работе [6 ] впервые обратили внимание на то, что В2-соединения 
титана Ті№ и ТіРсІ находятся в состояниях, близких соответственно к 
образованию и разрыву перемычки между двумя дырочными карманами 
7-й зоны вдоль направления ГМ или <110>. Расчеты электронной 
структуры [57, 59], проведенные методом ЛМТО, подтвердили данные 
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Рис- 21.3. Сечения ПФ в пло¬ 
скости (111) в сплавах ТіШ (а), 

ТіРё (б), ТІР1 (в) и Си2п (г). 

[б ], а для ТіРі предсказы¬ 
вают: эта система, как и 
Ті№, имеет тенденцию к 
образованию указанной 
перемычки (рис. 21.3). 

Следует подчеркнуть, что 
в силу крайней близости 
рассматриваемых систем 
к ЭТП предсказание того, 
с какой именно стороны 
от ЭТП они находятся, 
является весьма тонким 
вопросом. Согласие рас¬ 
четов [57, 591 с результа¬ 
тами [6 ] свидетельствует 
об обнаружении физичес¬ 
кой реальности, посколь¬ 
ку в [6 ] использован дру¬ 
гой метод расчета (ЛППВ) и другой обменно-корреляционный по¬ 
тенциал (Хедина — Лундквиста [60 ], а не Барта — Хедина [61 ], как 
в [57, 59]). Чтобы убедиться в устойчивости предсказаний топологии 
ПФ, в [57] проведены также дополнительные расчеты электронной 
структуры В2-фазы Ті№ с обменно-корреляционным потенциалом в 
форме Гуннарсона — Лундквиста [62 ]. 

Из рис. 21.4 видно, что при переходе от потенциала Барта — Хедина 
к потенциалу Гуннарсона — Лундквиста уровень Ферми меняется 
заметно, однако взаимное расположение его и энергетической ветви 
вдоль ГМ (<110>), которое и определяет топологию ПФ, качественно 
не меняется. Таким образом, независимо от выбора зонной схемы 
(ЛППВ, ЛМТО) и обменно-корреляционных потенциалов расчеты ус¬ 
тойчиво предсказывают близость Ті№ именно к образованию пере¬ 
мычки. 

Количественный анализ изменения упругих постоянных при ЭТП в 
рассматриваемых сплавах провести сложно, однако качественно харак¬ 
тер такого поведения предположить можно. Действительно, при образо- 


Рис, 21,4, Относительное рас¬ 
положение уровня Ферми и 
энергетической ветви вдоль ГМ 
(<110>) в сплаве ТШі. 

а — с обменно-корреляционным по¬ 
тенциалом Барта - Хедина [61], б - 
Гуннарсона — Лундквиста [62]. 
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Рис. 21.5. Схематический вид 
нерегулярных добавок к плот¬ 
ности электронных состояний 
дп (а) и к упругим константам 
в В2-соединениях титана (б). 

Соединения ТіІЧі и ТіРсІ соответствуют 
| > О, ТІРІ - $ < 0. 


вании дырочной перемычки плотность состояний на уровне Ферми 
получает неаналитическую добавку [63 ]: 


дп(^)= -0(ШІ Ѵ2 > (21.1) 


где | = е р — е с , а б(|) = 1 при | > 0 и 0 при | < 0. МожнЬ ожидать, 
что соответствующая сингулярная добавка 


дС „ 

1]к1 


3/4 2 -е р ) 


*„<*)) 


де 


і]кІ 


в упругие константы будет иметь вид, как на рис. 21.5; согласно [64] 
она определяется состояниями на ПФ, что и обусловливает ее корре¬ 
ляцию с л(б р ). В соответствии с рисунком приближение к ЭТП с любой 
стороны (|! 0|) сопровождается смягчением констант сдвига. Скоро¬ 

сть смягчения возрастает при приближении к точке перехода со стороны, 
где л(е р ) сингулярно (| +0), т.е. при прохождении состояний, пред-. 

шествующих образованию перемычки. В то же время при приближении 
к точке перехода со стороны, где я(е р ) регулярно (| -+ -0), т.е. при 
прохождении состояний, предшествующих разрыву перемычки, скорость 
смягчения близка к постоянной. Первая ситуация отвечает Ті№ и ТіРі, 
вторая — ТіРд. Данные выводы требуют своей экспериментальной 
проверки. 

Измерения [30, 31, 65] показывают, что сдвиговая константа С 44 в 
Ті№ относительно мала (С^ и С' соотносятся между собой примерно 
как 2:1). Это означает, что проявление сингулярного вклада в поведение 
С 44 Данной системы должно быть столь же сильным, как в С'. То 
обстоятельство, что в ТіШ (и пока только здесь) предмартенситное 
смягчение испытывают оба сдвиговых модуля, может служить серьезным 
указанием на связь размягчения с ЭТП. Если предположить, что 
аномальная температурная зависимость С 44 ( Т) и С' ( Т) определяется 
исключительно сингулярными вкладами, то коэффициент упругой ани¬ 
зотропии А = С^/С' должен слабо меняться с температурой. Подобное 
наблюдается в опытах [30, 31 ]. Продолжая данные рассуждения, можно 
было бы ожидать и одинакового изменения рассматриваемых модулей с 
давлением, чего в действительности нет. Эксперименты на сплаве 
Ті 50 № 48 Ре 2 показывают [65, 66] (рис. 21.6), что С' сразу изменяется 
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Рис 21.6. Модули упругос¬ 
ти С' (і) и (2) и ко¬ 
эффициенты упругой ани¬ 
зотропии А ІЗ) в зависи¬ 
мости от давления. 



аномально с давлением, достигая минимума в окрестности 3,9 ГПа. 
Модуль же вначале возрастает, затем достигает максимума и, 
наконец, проходит через минимум при ~ 5,3 ГПа. Замечательно, что 
сразу при Р > 1 ГПа скорость изменения С' возрастает — это свиде¬ 
тельствует в пользу представлений о том, что Ті№ находится в состо¬ 
янии, близком к ЭТП, заключающемся в образовании перемычки между 
двумя дырочными карманами в направлении ГМ. 


21.5. Особенности локальной геометрии ПФ 
и предмартенситные аномалии в В2-соединениях титана 

Наиболее убедительные результаты, вскрывающие природу фонон¬ 
ной аномалии и В2 -* ІС перехода в Ті№ получены, по нашему мнению, 
в [8, 9], где в рамках первопринципного метода сильной связи рассчита¬ 
ны статическая электронная восприимчивость х(я, 0) и электрон-фонон- 
ный вклад в динамическую матрицу 2) ($} для фазы ,В2. Результаты 
расчета обнаружили совпадающие по форме участки электронной (вок¬ 
руг точки X, 8-я зона) и дырочной (вокруг Г, 7-я зона) ПФ, приводящие 
к резкому пику в х(яІ 0) и соответственно провалу в ветви 2 4 при 
0 Ш ~ 2/3 <110> . Провал в ветви 2 4 возникает как результат сильного 
электрон-фононного взаимодействия, переводящего электроны из элек¬ 
тронного кармана около точки X в дырочный карман около точки Г 
(переходы 8 -* 7). Зануление частоты моды 2 4 при = о[ 10 и возникно¬ 
вение ІС-фазы в свете данных представлений есть выпадение конденсата 
из электрон-дырочных пар за счет межзонного взаимодействия элект¬ 
ронов через фононы 2 4 . Вопрос о том, существует ли нестинг между 7-м 
и 8-м листами ПФ в других сплавах на основе Ті в работах [8, 9] не 


7 Заказ N9 272 
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Рис . 21.7. Обобщенная воспри¬ 
имчивость х(о* 0) в направле¬ 
нии <110>. 

1 — ТіРі, шкапа слева; 2 — ТіРсі, шкала 
справа. 


исследовался, поскольку, по мнению этих авторов, обсуждаемая струк¬ 
турная неустойчивость Ті№ является уникальной. 

Результаты расчетов электронной структуры для Ті№ и ТіР<і [57, 
59] хорошо совпадают с таковыми из [4, 46, 67] и особенно из [6]. В 
работе [57 ] приведены также впервые выполненные расчеты электрон¬ 
ной структуры сплава ТіРі. 

Зависимости х(<1> 0) для ТіРі и ТіРсі вдоль направления <110> 
приведены на рис. 21.7 (учитывались лишь 7-я и 8-я зоны, выходящие 
на уровень Ферми). Видно, что функциид(<з^ 0) имеют резкие пики 
практически при одном и том же векторе д п = 0,61 <110> , близком к 
< 7 ^ 10 . Анализ парциальных вкладов показал, что эти пики обусловлены 
электронными переходами 8 -* 7, причем из состояний Р<1 и Рі сим¬ 
метрии 6. г _гъ состояния Ті симметрии 

Для выяснения природы таких пиков обратимся к рассмотрению ПФ. 
В ТіРі она (как и в Ті№ [6, 8 ]) характеризуется двумя замкнутыми 
электронными карманами, центрированными в точках X и К. (8Х г , 8К г ) 
и двумя замкнутыми дырочными карманами, окружающими точки Г и 
М (7Г А , 7М а ); 7 и 8 — номера отвечающих им энергетических полос. 
Дырочные карманы 7Г Ь и 7М Ь вытянуты по наравлению друг к другу, 
что демонстрирует тенденцию к образованию перемычки (рис. 21.8, а). 
Такая перемычка образуется в ТіРсі, в результате чего дырочная ПФ 
’ (7 А ) в этой системе становится открытой по направлениям типа ГМ или 
<110>(рис. 21.4 и 21.8). Вектор нестинга для ТіРі указан на 
рис. 21.8,а в плоскости с к г = 0. Это сечение, однако, слабо отражает 
масштабы нестинга, который распространяется выше и ниже данной 
плоскости вплоть до к г = ± 0,2. В случае ТіРсі в плоскости с к г = 0 
вообще нельзя найти вектор <^, который соединял бы листы ПФ с 
одинаковой кривизной; это, очевидно, связано с образованием пере¬ 
мычки. О масштабах нестинга в данном соединении (равно как и в Ті№, 
и ТіРі) позволяют судить сечения ПФ в плоскостях с і = ± 0,1 и в 
перпендикулярной им плоскости, содержащей вектор нестинга ^ 
(рис. 21.8, в, г). 
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Рис. 21.8. Сечения поверхности Ферми. 
а — ТіРі, к? - 0 ; б — ТіРд, » 0 ; о — ТіРё, к^ = + ОД; г — ТіРсі, плоскость, параллельная ( 110 ) и 
содержат,ая вектор нестинга 


^Помимо нестинга существует еще одна причина, почему пик 
Х(д, 0) при д ~ д т в рассматриваемых соединениях проявляется ус¬ 
тойчиво и ярко. Чтобы понять ее, рассмотрим формулу для 




ДДО) 11 - Л»,(?+ 9 + 3)1 

е.(Г + Я + й5 “ «,(*5 


( 21 . 2 ) 


при / = 8 и / = 7 без учета знаменателя; в этом случае она просто 
выражает фазовый объем для переходов 8 -* 7. Учитывая на время 
переходы 8 -* 7 лишь из кармана 8Х е (но не 8К г ), будем смещать его 
относительно поверхности 7 А вдоль <110> (рис. 21.8, а , б). При 
<7 = 0 разрешенных переходов 8 -* 7 нет и отвечающий им вклад в объем 
Х(я, 0) равен нулю (поверхности 8Х е и 7 А не пересекаются). Начиная с 

Я = ( 5 , отвечающего касанию этих поверхностей, такие переходы появ¬ 
ляется пх(я, 0) растет вместе с я примерно по линейному закону. Далее 
Х(я, 0) неизбежно проходит через максимум, поскольку при я = & г > 
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Рис.21.9. Обобщенная вос¬ 
приимчивость х(я, 0) в Ш. 
I - <1,1/2,0>; 

2 - <1, 2 / 3 , У3>. 


> пересечение поверхностей 8Х е и 1 к исчезает снова и фазовый объем 
обязан обратиться в нуль. Численные расчетыдля ТіРб показывают, что 
максимум фазового объема реализуется при д ~ 0,5 <110> . 

Аналогичным образом ведет себя фазовый объем при учете переходов 
8 •» 7 лишь из кармана 8К. е : х(д, 0) = 0 при ?=0 и далее почти 
линейно растет вместе с ді Затем х(я> 0) проходит через максимум, 
оставаясь, однако, конечным при “ больших“ д вплоть до границы зоны 
Бриллюэна (ЗБ). Численные расчеты для ТіРб приводят к максимуму 
Х(д, 0) при д « 0,7 <110>. При одновременном учете переходов 
8 -* 7 из карманов 8Х е и 8К е максимум реализуется при д ~ д т . Роль 
нестинга (учитываемого через знаменатель (21.2)) сводится теперь лишь 
к “заострению" этого максимума в пик. 

Нетрудно понять, что рассмотренный “эффект фазового объема" 
может способствовать возникновению максим^моіу^ ( Я > 0) и при волно¬ 
вых векторах, отличных от д ш (как и при д — д ш максимумы могут 
быть достаточно острыми при наличии еще и нестинговых эффектов). 
Расчеты для Ті№ показали, что такими векторами являются 
д т * 2/3 <1, 1/2, 0>, д ш « 2/3 <1, 2/3, 1/3> (рис. 21.9), д т * 
* 2/3 <1,_1/2,1/2э^ идр. 

Пики х(д> 0) при д ~ д т в ТіРі и ТіРб указывают на возможность 
образования в них ВЗП, подобных таковым в Ті№. Имеющиеся экс¬ 
периментальные факты свидетельствуют о том, что при стехиомет¬ 
рических составах ВЗП в них нет. Однако уже небольшие (5%-е) 
добавки V, Сг, Ре, Со к ТіРй вызывают появление в системе несораз¬ 
мерной (ІС)-фазы, очень похожей на таковую в ТіЫі [18—20], а также 
911-фазы, которая, по мнению авторов работ [18—20], и играет роль 
соразмерной при “1оск-іп“-переходе “несоразмерная -* 9К“. В [18— 
20 ] подчеркивалось, что ІС-фаза в сплавах на основе ТіР<1 характеризу¬ 
ется большим параметром несоразмерности в положении структурных 
рефлексов, чем в сплавах на основе Ті№. Так, например, в сплавах 
Ті 50 № 4? Ре 3 параметр несоразмерности <5, определяемый из условия 
д’цо » 2/3(1 - <5) <110>, равен всего 0,0045 [И, 12], в сплаве ’П 4# № а 
6 меняется при охлаждении от 0,01 до 0,004 [37] (рис. 21.10), тогда 
как в сплаве Ті я Рб 42 Сг 8 он составляет 0,121. Это согласуется с нашими 
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Необходимо отметить, что при обсуждении физических причин и 
возможностей образования в В2-соединениях титана ВЗП, которые 
отождествляются с ІС-фазой, не всегда обращается внимание на следу¬ 
ющее обстоятельство. Ярко выраженные предмартенситные явления и 
формирование ІС-фаз имеет место тогда, когда последовательность МП 
осуществляется по схеме В2 -* В(ЗВ, 9В) -* В19'(В19). В свою очередь, 
смена последовательности МП от В2 -* В19'(В19) во всем объеме ма¬ 
териала происходит лишь при наличии в сплаве оптимальной концент¬ 
рации примеси замещения (~3 ат.%), которая, как правило, должна 
быть введена в В2-соединение ТіМе вместо Ме. При этом атомы примеси 
должны быть такими, чтобы не приводили к быстрому разрушению 
сверхс. руктуры СзСІ. На все эти обстоятельства указано в [68 ]. 

Из результатов исследований [57, 59 ] вытекает возможность обра¬ 
зования ВЗП в сплавах на основе ТіЫІ, ТіРі и ТОМ с волновыми 
векторами, отличными от ^ 10 . В этой связи интересно то обстоятельство, 
что в Ті№ недавно обнаружена [69 ] так называемая В'-фаза, образую¬ 
щаяся параллельно с уже упомянутой фаздй В. В^-фаза характеризуется 
экстрарефлексами в положениях типа я т и которые, как уже 
указывалось, доставляют максимумы функции %(?, 0). Авторы работы 
[69 ] полагают, что подобно В-фазе, В'-фаза может рассматриваться как 
продукт “1оск-іп“ -перехода из некоторого состояния с ВЗП. Данные [57, 
59 ] подтверждают такую возможность. 

Двумерный вид х(У> 0), вычисленный для Ті№ в плоскости обратной 
решетки типа <110> [70], представлен на рис. 21.11. Видно, что 
х(д, 0) минимальна в точке Г^и максимальна вдоль направления ГВ 
вблизи границы ЗБ. Точка д 88 д ш примечательна тем, что в ней 
достигает максимума вклад в %(д, 0) от переходов 7 -* 7 (внутризонный 
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Рис . 21.11. Обобщенная вос¬ 
приимчивость ХІОг 0) для Ті№ 
в плоскости обратной решетки 
типа <110>. 


нестинг), но не полная х(я> 0)* Последняя достигает своих максималь¬ 
ных значений примерно на расстояниях 2/3 от точки Г до границы ЗБ 
вдоль направлений <110>, <210>, < 100> и др., так что из 
“2/3-максимумов 44 формируется целый “2/3-хребет“. Существенную 
роль при формировании хребта играют “инверсные 44 8 -> 7 переходы, 
хотя роль других переходов также может быть заметной. Так, при 
формировании максимума по < 100 > важны еще переходы 7 -> 7 и 
8 8, а максимума по < 110> — переходы 7 -> 7. 

Сопоставим наши выводы с результатами экспериментального изу¬ 
чения эволюции предмартенситных структурных состояний в сплавах 
на основе Ті№ [17, 68 ]. Согласно данным, представленным в работах 
[17, 68], при приближении к температуре начала МП (7 , к или М) 
реализуется последовательность структурных превращений, начинаю¬ 
щаяся с нарастания ближнего порядка смещений атомов (БПС) и 
заканчивающаяся образованием так называемых промежуточных струк¬ 
тур сдвига (ПСС). Эта последовательность в [17] схематически пред¬ 
ставлена в виде 

В2 БПС-Ч *ПСС - II, 

где локализованная промежуточная структура ПСС-І предшествует 
образованию К-, а ПСС-Н — В19-мартенсита. Этап перехода от БПС к 
ПСС определяется по началу отклонения от линейного закона зависимо¬ 
стей р(Т), С '(Г) и появлением экстраотражений на электроно- и нейт- 
ронограммах. Легко видеть, что ПСС-І в наших терминах есть не что 
иное, как несоразмерная ІС-структура, обусловленная выпадением кон¬ 
денсата из электрон-дырочных пар. Что касается ПСС-ІІ, появляющейся 
перед МП В2 — В19\ то условия ее появления и физическая природа 
требуют специального анализа. 

Интересно, что х(о> 0) принимает максимальные значения вдоль 
< 111 > и в чистом титане (рис. 21.12). При этом, как и в В2-со- 
единениях на основе Ті, при д«2/3<111> нет каких-либо особен¬ 
ностей, которые указывали бы на “склонность** Ті к /3 — а>-переходу с 
точки зрения именно плоских участков ПФ (вопреки выводам из работы 
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Рис. 21.12. Обобщенная восприимчивость 
х(9’ 0) в Ті по <100>, <110> и <111 >. 


[71]). Вместе с тем относительно 
высокие значения х(о> 0) по 
< 110 > (как и в В2-соединениях), 
свидетельствующие об относитель¬ 
ной мягкости соответствующего 
продольного модуля и модуля С м , 
несомненно, способствуют данному 
переходу. В отличие от соединений 
в чистом Ті по <110> воспри¬ 
имчивость максимальна не при 
^ « 2/3 <110> , а на границе ЗБ. 
Таким образом, можно утверж¬ 
дать, что при переходе от соеди¬ 
нений к чистому Ті тенденция к 
ОЦК—К(9Ю переходу трансфор¬ 
мируется в тенденцию к переходу ОЦК 



ГПУ, который наблюдается 
в этой системе при нормальном давлении с предварительным смягчением 
моды Е 4 при д = 1,0 <110> [72]. 


До настоящего времени в литературе оставались сомнения отно¬ 
сительно электронной природы несоразмерных фаз в В2-соединениях 
титана. Прежде всего это связано с тем, что долгое время единственно 
известной оставалась ІС-фаза в сплавах на основе Ті№, обладающая 
специфическими особенностями: малым параметром несоразмерности 
д и нерегулярным расположением сверхструктурных рефлексов в обрат¬ 
ном пространстве [11—13, 73]. Принимая во внимание последнее 
обстоятельство, Ямада [74, 75] предположил, что ІС не является 
“истинной" фазой, а есть гетерогенная смесь матрицы (В2) и однородно 
распределенных в ней зародышей мартенситной фазы. Зародышами, по 
мнению авторов работ [74, 75 ], выступают дефекты решетки, которые 
в условиях мягкой моды 2 4 “одеваются в “шубу“ смещенных атомов, 
локально скоординированных по типу будущих мартенситных струк¬ 


тур. 

Позже Фолкинс и Уолкер [73] в рамках теории Ландау показали, 
что нерегулярное отклонение экстрарефлексов от их соразмерных поло¬ 
жений отнюдь не противоречит представлению о ВЗП или, что то же 
самое, о волне решеточных смещений. В их теории несоразмерной фазы 
ТіЦі(Ре) за первичный параметр порядка выбрана амплитуда моды 2 4 
е д = д т . Далее было учтено взаимодействие этой моды с однородной 
ромбоэдрической деформацией, мерой которого служит величина 
1/С^, где — модуль сдвига; ромбоэдрическая деформация, равно 
как и волна смещений с д = # ш выступает здесь в качестве вторичного 
параметра порядка. При учете указанного взаимодействия конденсация 
моды 2 4 вызывает разбиение кристалла на ромбоэдрические домены 
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четырех различных типов (по числу диагоналей в элементарном кубе). 
Так как каждый из доменов приводит к симметричному расщеплению 
исходных брэгговских рефлексов, подобное расщепление в условиях 
малой ромбоэдричности будет ненаблюдаемо. Другое дело с экстрареф¬ 
лексами, определяемыми векторами и д 1іѵ Они будут смещаться из 
своих положений в меру роста ромбоэдрической деформации, поскольку 
каждый из них связан лишь с одним или двумя из четырех возможных 
доменов. Следовательно, эти рефлексы необходимо соотносить не со 
“средними" (по отношению к последним они будут расположены нере¬ 
гулярно), а с ромбоэдрическими брэгговскими пиками отдельных доме¬ 
нов. 

Обнаружение несоразмерной фазы в ТіРсі [18—20] окончательно 
разъяснило вопрос о природе несоразмерной фазы в рассматриваемых 
соединениях. Такая фаза вполне поддается интерпретации в терминах 
ВЗІІ: ее экстрарефлексы распределены по обратной решетке регулярно, 
а параметр несоразмерности существенно зависит от электронной кон¬ 
центрации [18—20 ]. Вопреки предположениям, изложенным авторами 
работ [74, 75], она является “истинной", поскольку макроскопична и 
имеет четкие границы как с материнской (В2), так и с соразмерной (9К) 
фазами [18—20]. В пользу ее электронной природы свидетельствуют 
результаты измерения электросопротивления р [19 ]. Так как образо¬ 
вание ВЗП сопровождается частичной диэлектризацией спектра, оно 
должно приводить к увеличению р. И действительно, в момент образо¬ 
вания несоразмерной фазы электросопротивление р приобретало от¬ 
рицательный температурный наклон [19 ]. Если при дальнейшем охлаж¬ 
дении несоразмерная фаза не испытывала каких-либо МП, то полупро¬ 
водниковый характер зависимости р(Т) сохранялся вплоть до темпера¬ 
туры жидкого азота [19 ]. Аналогичная ситуация отмечалась в двойных 
сплавах Ті — № с содержанием никеля более 51,25 ат.%, закаленных 
из области гомогенности В2-фазы [68, 76]. 

В заключение затронем вопрос, почему в Ті№ возникает К-, а в ТіРб 
9К.-структура, хотя движущие силы для переходов в эти структуры, 
казалось бы, одинаковые. Ключ к ответу, на наш взгляд, состоит в 
следующем. Как показано в работе [73], необходимым условием реа¬ 
лизации К.-структуры является относительная малость С^, показателем 
которой может служить соотношение С 44 /С 11 . Для Ті№ последнее 
приблизительно равно 0,2. В сплавах на основе благородных металлов 
типичные значения данного соотношения лежат в пределах 0,5—0,7, и 
в них образуется 9К.-структура. Из группы сплавов на основе благород¬ 
ных металлов выпадает система АиСб, где С 44 /С 11 = 0,3, в которой 
образуется | 2 '-структура, тождественная К. [77 ]. Таким образом, воз¬ 
никновение структуры 9К. в ТіРб связано, по-видимому, с относительно 
большим значением С м (к сожалению, истинное значение С„ нам 
неизвестно, поскольку измерений упругих постоянных на монокристал¬ 
лах ТіРб проведено не было). 
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* * * 

Согласно изложенному, для В2-соединений на основе титана харак¬ 
терны три особенности их электронной структуры, играющие прин¬ 
ципиальную роль в их структурной стабильности. Первая — это от¬ 
носительно высокая плотность электронных состояний на уровне Ферми 
п(е г ), стабилизирующая высокотемпературную /3-фазу за счет высокой 
электронной и фононной энтропий. При понижении температуры/3-фаза 
становится неустойчивой, поскольку в соответствии с критерием Яма- 
шита в соединениях переходных металлов наименьшей энергией обла¬ 
дает фаза с относительно малой п(е р ) (таковой является структура В19). 

Вторая особенность рассматриваемых систем состоит в том, что они 
близки к ЭТП, заключающемуся в образовании или разрыве перемычки 
между двумя дырочными карманами в 7-й зоне. Данное обстоятельство 
может служить причиной аномального поведения “длинноволновых" 
характеристик типа упругих модулей, коэффициентов теплового рас¬ 
ширения и т.д. (аномалии ван-ховского типа). 

Наконец, третья особенность сплавов — наличие ярко выраженного 
нестинга между 7-м и 8-м листами ПФ, способного приводить к ано¬ 
малиям коновского типа в коротковолновых характеристиках, таких как 
фононный спектр. С этой же особенностью следует связывать переходы 
В2-структуры в ІС-фазы, а также в структуры К и 9К., которые в данном 
случае являются не чем иным, как пайерлсовскими. 

Итак, в В2-соединениях титана предмартенситные аномалии в В2- 
соединениях титана имеют, по-видимому, электронную природу и пред¬ 
ставляют комбинацию (!) аномалий и нестабильностей ван-ховского и 
коновского типов. Уже только одно данное обстоятельство выделяет эти 
соединения в особую группу металлических систем. 



Глава 22 


СПЛАВЫ С ПАМЯТЬЮ ФОРМЫ 


Среди нового класса материалов, проявляющих комплекс неуп¬ 
ругих свойств — однократный и обратимый эффект памяти формы, 
сверхэластичность, высокий уровень демпфирования — сплавы на ос¬ 
нове никелида титана занимают особое место. Они высокопрочны, 
технологичны, коррозионно-стойки, обладают биолошчеокой и биоме¬ 
ханической совместимостью с живыми организмами и поэтому находят 
все более широкое применение в медицине и технике. В основе эффек¬ 
тов памяти формы (ЭПФ) лежат мартенситные превращения (МП), 
важными характеристиками которых являются температуры начала и 
конца прямых (М в ,М к ) и обратных (А н ,А к ) превращений и ширина 
температурного гистерезиса МП (Г). В главе представлены достижения 
в управлении указанными характеристиками и ЭФП, полученью в 
Сибирском физико-техническом институте при Томском госуниверси- 
тете и Институте физики прочности и материаловедения СО РАН. 


22.1. Сплавы Ті—ІЧі вблизи эквиатомного состава 

В результате систематических исследований установлено [1—7], 
что сплавы Ті —№ в зависимости от состава и термомеханической 
обработки при охлаждении могут испытывать две последовательности 
МП: В2-*В19' и В2-*К -*В19'. Здесь В2 — высокотемпературная фаза, 
упорядоченная по типу СзСІ, ВІ9' — ромбическая с моноклинными 
искажениями фаза, Я — ромбоэдрическая. Наличие двух последова¬ 
тельностей МП тесно связано с диаграммой состояний сплавов Ті —№ 
вблизи эквиатомного состава. Согласно [8, 9], область гомогенности 
В2-фазы Ті№ при 1373 К со стороны, богатой никелем, достигает 
55,0—57,0 ат. % № и быстро сужается с понижением температуры так, 
что ниже 773 К она отсутствует и Ті№ можно считать фазой постоян¬ 
ного состава. В [8, 10] показано, что даже небольшое обогащение 
атомами титана относительно эквиатомного состава приводит к распаду 
сплавов на Ті 2 № и Ті№. Результаты большого числа измерений дают 
параметр решетки В2-фазы а - 0,301—0,302 нм. Структура Ті 2 № 
кубическая, гранецентрированная, типа Ре 3 >Ѵ 3 С с 96 атомами в элемен¬ 
тарной ячейке [11 ] и параметром решетки а - 1,13279 нм [12]. 

В сплавах, обогащенных атомами № относительно Ті№, ниже 
области гомогенности В2-фазы в зависимости от состава, температуры 
и времени отжига (старения) могут выделяться промежуточные мета- 
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стабильные фазы, богатые никелем [12—19]: Ті 3 № 4 , Ті 2 Ыі 3 и, нако¬ 
нец, равновесная 7-ТіІ4і 3 . Последняя имеет гексагональную структуру 
с 16 атомами в элементарной ячейке (структурный тип 00 24 ) с пара¬ 
метрами решетки а - 0,5103 нм и с - 0,8292 нм. Фаза Ті 2 № 3 обладает 
моноклинной элементарной ячейкой с параметрами а - 0,414 нм, 
Ь = 0,828 нм, с - 1,352 нм, уЗ = 89,3° [15]. Фаза Ті 3 Ыі 4 имеет ром¬ 
боэдрическую структуру (РЗ) с параметрами ячейки а = 0,661 нм и 
а = 113°65', которая содержит 14 атомов [12, 14, 15]. Частицы Ті 3 Ыі 4 
имеют овальную чечевицеобразную форму с плоскостью габитуса 
[111^} [12]; окружены дислокациями несоответствия и являются эф¬ 
фективными источниками внутренних напряжений, которые при неко¬ 
торых специальных условиях играют определяющую роль в реализации 
обратимого, так называемого кругового ЭПФ [13, 20]. Они сохраняют 
когерентную связь с матрицей даже будучи большими по размерам 
[15]. Формирование выделений, а вследствие этого изменение химиче¬ 
ского состава, тонкой атомной структуры и упруго-напряженного состо¬ 
яния В2-фазы не может не оказывать влияния на температуру, после¬ 
довательность и гистерезис МП. В связи с этим к сплавам Ті —№, 
особенно обогащенным атомами №, необходимо относиться как к систе¬ 
ме сплавов, на что длительное время внимания не обращалось. 

Влияние химического состава на характеристики МП в сплавах 
Ті —№ изучено в [3]; образцы были закалены в воде из области 
гомогенности В2-фазы. Исследование методами рентгеноструктурного 
анализа и малоуглового рассеяния тепловых нейтронов показало, что 
при С № < 52,0 ат. % существует только упорядоченная по типу СзСІ 
В2-фаза с однородным распределением компонентов. В сплавах с 
С НІ > 52,0 ат. % наблюдается В2 4- Ті№ 3 , а при С № < 50,0 ат. % — 
В2 + Ті 2 №. В этом случае МП протекают по схеме В2 -* В2 + В19' -* 
-» К. + В19' -* В19', т.е. МП в К-фазу осуществляется внутри темпера¬ 
турного интервала, в котором происходит основное МП в структуру 
В19' (см. рис. 22.1, а). Необходимо отметить, что МП в К-фазу полно¬ 
стью подавляется при скорости закалки более чем 10 3 град/с, здесь 
наблюдается лишь МП В2 ■* В19'. Из рис. 22.1 видно, что М н , М к и Т к 
при увеличении концентрации никеля быстро понижаются и при 
С 1ЧІ > 52,25 ат. % находятся ниже температуры кипения жидкого 
азота. Обратное МП осуществляется в одну стадию В19' -* В19' + 
+ В2 -* В2. При этом Г составляет 35—40° (рис. 22.1, б). Физическая 
природа минимума на кривой зависимости Г от С № пока не ясна. 
Заметим, что термический гистерезис при МП В2 ** К. лежит в интер¬ 
вале 2—5°, поэтому в дальнейшем обсуждается лишь Г при МП, 
связанных с образованием и исчезновением мартенситной фазы В19'. 

Длительный отжиг сплавов Ті — Ыі при 773 К после их пред¬ 
варительной закалки из области гомогенности В2-фазы приводит к 
следующим последствиям (рис. 22.1, в). Во-первых, в сплавах с содер¬ 
жанием никеля 50,5 < С № < 52,0 ат. % меняется последовательность 
МП — она становится В2 -* К -* В19\ Во-вторых, Т к , М н и М к повы- 
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Рис 22А. Диаграммы мартенситных превраще¬ 
ний при охлаждении (а, в) и температурный 
гистерезис Г (б) в сплавах ТІ— N1 после за¬ 
калки от 1073 К (а) и длительного старения 
при 773 К (в). 

/ - закалка, 2 - старение. 


шаются; аналогично ведут себя и тем¬ 
пературы А,, и А^; Г остается такой 
же, как после закалки этих сплавов 
из области гомогенности В2-фазы 
(рис. 22.1, б). Повышение температур 
М н , М к , А и , \ обусловлено тем, что в 
результате длительного отжига при 
773 К в сплавах присутствуют круп¬ 
ные выделения частиц Ті э № 4 и Ті№ 3 . 
Вследствие выделения фаз, богатых 
никелем, состав окружающей их мат¬ 
рицы смещается в сторону эквиатомно- 
го, и температуры МП повышаются. 
Частицы ТіІЧі 3 не испытывают струк¬ 
турных изменений в интервале температур, где протекает МП 
В2 з* В19\ и заметного влияния на МП не оказывают, исключая 
влияние через изменение состава матрицы. 

Значительно более сложно и интересно изменяются характерис¬ 
тики МП при формировании выделений Ті 3 № 4 . Согласно [1, 2, 4—7], 
процесс старения сплавов, обогащенных никелем, при Г < 773 К в 
общем случае имеет три стадии развития. На первой, наиболее дли¬ 
тельной, при низкотемпературном старении (при Т < 623 К), в высо¬ 
котемпературной /9-фазе формируется система мелкодисперсных кон¬ 
центрационных неоднородностей типа зон Гинье—Престона, которые 
обнаружены методом малоуглового рассеяния нейтронов [1 ]. Вторая 
стадия характеризуется появлением микровыделений Ті 3 № 4 и медлен¬ 
ным увеличением их объемной доли и размеров частиц; зоны с кон¬ 
центрационными неоднородностями при этом сохраняются. На третьей 
стадии продолжается увеличение размеров частиц Ті 3 Ыі 4 и форми¬ 
рование метастабильно-равновесного их распределения в объеме ма¬ 
териала. 

На разных стадиях изотермического старения характеристики МП 
ведут себя немонотонно. В образцах, состояние которых соответствует 
первой и началу второй стадиям старения, наблюдается яркий эффект 
стабилизации В2-фазы по отношению к МП в структуру В19', что 
выражается интенсивным понижением М н . При этом А н длительное 
время остается практически неизменной, что ведет к значительному 
увеличению Г [6]. Понижение М„ обусловлено изменением тонкой 
кристаллической структуры и формированием упруго-напряженного 
состояния в высокотемпературной фазе. В конце второй и на третьей 
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Рис. 22.2. Зависимость 7к» М„ 
и Г от температуры 2-часовых 
изотермических отжигов. 

Исходное состояние — пака там в воде 
от 1073 К. в — сплав ТІ 49 ІЧІ 51 ; б — 
сплав 

стадиях старения М„ и 
А н монотонно повыша¬ 
ются, причем М н быст¬ 
рее А н . Это происходит 
вследствие уменьшения 
содержания избыточного 
никеля и частичного сня¬ 
тия упруго-напряженного 
состояния в /3-фазе. 

Возникновение упру¬ 
го-напряженного состоя¬ 
ния и изменение состава 
/3-фазы при формирова¬ 
нии выделений Тіз№ 4 яв¬ 
ляются конкурирующими 
факторами по влиянию 
на М н , в то время как А н 
реагирует в основном на 
изменение химического 
состава матрицы. Изме¬ 
няя структурный и фазо¬ 
вый составы сплавов Ті — 
№ с помощью старения, 
можно целенаправленно 
и с высокой точностью 


варьировать основные ха¬ 
рактеристики МП. Отметим, что Т к в сплавах Ті —№ на первой и 
второй стадиях изотермического старения повышается, достигает мак¬ 
симума (~ 300 К), а затем — на третьей стадии — понижается и при 
определенной концентрации никеля может быть ниже М я , так же, как 
и после закалки из области гомогенности /3-фазы (рис. 21.1, а, в). 
Быстрое возрастание Г к при старении указывает на то, что про¬ 
цесс контролируется ближайшими атомными перераспределениями. 
Наиболее вероятно, что изменение атомного порядка связано с упо¬ 
рядочением избыточных атомов никеля на узлах подрешетки тита¬ 
на [6], аналогично происходящему в системе №—А1 [21, 22], что 
можно рассматривать как первую стадию распада. Вместе с тем 
изменение последовательности МП в - сплавах Ті —№ от В2 -* В19' к 
В2 -* К -* В19' может быть обусловлено также появлением внутренних 
упругих напряжений при формировании выделений Ті 3 № 4 . 
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Рис. 22.3 . Зависимости температур¬ 
ного гистерезиса МП от времени 
старения при различных температу¬ 
рах. 

/ — 523 К; 2 - 623; 3 - 673; 4 - 773 К в 
сплавах Т1— !Чі с содержанием 51,0 (7,2), 
51,5(3) и 51,2(4) «г. % N1 


Возможность управления температурами, последовательностью и 
температурным гистерезисом МП К ** В19' в сплавах Ті —№ про¬ 
иллюстрируем на примере двух составов в зависимости от температуры 
изохронных отжигов в течение 2 ч. Согласно [1, 6, 7], этого времени 
достаточно для того, чтобы в сплавах произошли основные процессы, 
связанные с изменением их фазового состава и структурного состояния 
/3-фазы. Из рис. 22.2, а видно, что максимальное значение Г в сплаве с 
51,0 ат. % № достигается после отжига при 573—623 К (т.е. низкотем¬ 
пературного старения), на стадии развития концентрационных микро¬ 
неоднородностей и мелкодисперсной фазы Тц№ 4 [6 ]. В этом же интер¬ 
вале температур отжига наблюдается быстрое повышение Г к , по¬ 
нижение М н и смена последовательности МП. Температура начала 
обратного МП В19' -» практически не изменяется. При повы¬ 

шении температуры отжига интенсивно увеличиваются размеры и объ¬ 
емная доля выделений Ті 3 № 4 , что сопровождается уменьшением Г при 
одновременном повышении М н и А н . Ширина температурного гисте¬ 
резиса возвращается к своему исходному значению после отжига образ¬ 
цов в области гомогенности /3-фазы. 

При увеличении концентрации никеля до 51,5 ат. % (рис. 22.2, б) 
зависимости М в и Т к , последовательности МП и Г от температуры 
изохронных отжигов в целом подобны тем, которые отмечаются в 
Ті 49 № 5г Максимальное значение Г достигается при 673 К. Изменение 
М н по кривой с максимумом обусловлено следующими причинами. 
Сразу после закалки образцов из области гомогенности /3-фазы 
М н <77 К вследствие высокой концентрации никеля в твердом растворе 
/3-фазы и заметного разрушения дальнего порядка по типу СзСІ. Повы¬ 
шение М и при 573 < Т < 773 К связано с уменьшением концентрации 
никеля в /3-фазе, так как в этом интервале температур быстро уве¬ 
личиваются размеры и объемная доля выделений Ті 3 № 4 , а также 
восстанавливается дальний порядок в размещении атомов по узлам 
кристаллической решетки. Понижение М н при Т > 733 К обусловлено 
увеличивающейся растворимостью никеля в /3-фазе при дальнейшем 
повышении температуры. 

Результаты исследований показали, что Г в сплавах Ті —№ может 
достигать ПО—115° (рис. 22.3), при этом М и - 210 К. По-видимому, 
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это предельные показатели для сплавов двойной системы, которые 
можно получить, используя только термическую обработку. Сплавы 
сохраняют удовлетворительную технологичность при изготовлении из¬ 
делий различного практического назначения, но обладают недостатком, 
связанным с тем, что Т к > М н . Последнее приводит к частичной релак¬ 
сации напряжений (до 30 %), развиваемых материалом при эксплуа¬ 
тации в интервале температур 330—210 К. Разработка способов подав¬ 
ления формирования К-фазы выше М н при условии сохранения низкого 
значения М н и высокого Г является важной задачей для удовлетворения 
все более жестких требований практического использования сплавов с 
памятью формы. 


22.2. Сплавы с высокой температурой ЭПФ 

Эффективным способом управления температурами, последова¬ 
тельностью МП и основными характеристиками ЭПФ и сверхэлас¬ 
тичности в ТіЫі считается легирование. Особенно заманчивым пред¬ 
ставляется разработка сплавов с более высокой температурой прояв¬ 
ления ЭПФ, чем в Ті№, что позволяет расширить область технического 
применения данного класса материалов. Однако многочисленные экс¬ 
периментальные исследования показали [23—25], что замена титана 
или никеля третьим элементом приводит в основном к быстрому по¬ 
нижению температур, а затем к полному подавлению МП. Вместе с тем 
еще в 1977 г. на международной конференции по мартенситным прев¬ 
ращениям (ІСОМАТ-77) академик В.Е. Панин, анализируя движущую 
силу МП, высказал гипотезу, согласно которой все двойные сплавы, 
претерпевающие МП, можно разделить на три группы [26 ]. 

Одна из подобных групп — сплавы, в которых один из компонен¬ 
тов сам в чистом виде испытывает аллотропное превращение. В соот¬ 
ветствии с гипотезой этот компонент и в интерметаллиде может прояв¬ 
лять свои индивидуальные свойства и быть ответственным за МП. В 
Ті№ таким компонентом является Ті, который при охлаждении испы¬ 
тывает аллотропное превращение (і -* а при 1155 К. В связи с этим для 
разработки сплавов с более высокими температурами МП, чем в Ті№, 
и, значит, температурами проявления ЭПФ, необходимо следующее. 
Во-первых, вводить легирующие элементы вместо атомов никеля, сох¬ 
раняя концентрацию атомов титана неизменной, и, во-вторых, они 
должны быть такими, чтобы В2(СзС1)-структура сохранялась. Второе 
не менее важно, чем первое, так как в случае разрушения сверхструк¬ 
туры резкая особенность в плотности электронных состояний в окрест¬ 
ности уровня Ферми Ы(Е ? ) может быть “размыта"; в дальнейшем 
последнее было показано в расчетах Е(к) для частично разупорядочен- 
ного ТіЫі [27, 28 ]. Результаты проведенного нами анализа показали, 
что такими элементами могут быть Рб, Рі — 46 и 56 изоэлектронные 
“аналоги" никеля — и Аи, а также элементы платиновой группы, с 
которыми Ті имеет интерметаллические соединения ТіМе с такой же, 



208 


ГЛ. 22. СПЛАВЫ С ПАМЯТЬЮ ФОРМЫ 


как в Ті№, В2 (С$С1) -структурой. Кроме того, ТіРб, ТіРі и ТіАи 
испытывают превращения мартенситного типа при более высоких тем¬ 
пературах, чем в Ті№: 510, 1070 и 620 К соответственно [29]. В работе 
[30 ] впервые установлено, что при легировании Ті№ палладием вместо 
никеля М„ повышается. Принципиально важными для понимания об¬ 
суждаемой проблемы оказались результаты исследования эволюции 
электронной структуры Ті№, полученные методами рентгеновской фо¬ 
тоэлектронной и ультрафиолетовой электронной спектроскопии на 
сплавах [31, 32]. Согласно теоретическим расчетам плот¬ 

ности электронных состояний в Ті№ [33, 34], до 2/3 плотности 
состояний в ЩЕ Р ) составляют (/-состояния титана. Результаты экс¬ 
периментов, осуществленных авторами [31, 32], выявили, что по мере 
увеличения концентрации палладия относительная доля (/-состояний 
титана на уровне Ферми увеличивается. Это обусловлено двумя обсто¬ 
ятельствами: во-первых, уменьшается концентрация никеля, доля б-со¬ 
стояний которого в окрестности Е Р уже в Ті№ невысока; во-вторых, 
(/-состояния Рб располагаются в глубине зоны проводимости и прак¬ 
тически не дают вклада в Ж2? Р ). 

Аналогичная ситуация наблюдается в системах Ті 50 № 50 _ х Ме г (где 
Ме — Р1, Аи) [32]. Так, в работе [32] отмечается, что не менее 
важный фактор при обсуждении природы нестабильности /3-фазы в 
В2-соединениях титана — степень (/(/-гибридизации между (/-электро¬ 
нами Ті и Ме в соединении. Чем больше относительная доля (/-состо¬ 
яний Ті в ЖЕ р ) и чем меньше (/(/-гибридизация (т.е. чем более 
“чистыми" являются (/-состояния титана в окрестности Е р ), тем выше 
М и сплава. Другими словами, чем ближе электронные характеристики 
титана в В2-соединении в окрестности Е Р к таковым для чистого 
титана, тем больше М н сплава приближается к температуре его аллот¬ 
ропного превращения. В ряду ТіИі, ТіРб, ТіАи, ТіРі ковалентная 
составляющая сил связи между ближайшими атомами Ті—Ме в 62- 
структуре уменьшается (уменьшается степень (/(/-гибридизации), а от¬ 
носительная доля (/-состояний Ті на Е р увеличивается. Расчеты Ы(Е) 
для ТіРб и ТіРі, представленные в гл. 21, показали, что основные 
особенности плотности электронных состояний этих соединений близки 
к тем, что имеют место в I Ѵ(Е) для Ті№, и подтвердили закономерности 
изменения электронной структуры в окрестности /Ѵ(Е Р ), которые на¬ 
блюдаются экспериментально при переходе от ТіЫі к ТіРб и ТіРі. 
Развитые выше представления оказались плодотворными при разработ¬ 
ке новых сплавов на основе никелида титана с более высокими темпе¬ 
ратурами проявления ЭПФ [24, 25, 35—37 ]. 

Установлено, что кристаллическая решетка высокотемпературной 
фазы трех систем Ті^і^^Ме^ (ще х = 0-50 ат. %, Ме — Рб, Рі, Аи) 
представляет собой В2-структуру с сохранением упорядочения по типу 
СзСІ. При охлаждении все сплавы испытывают МП. При этом в 
зависимости от типа легирующего элемента и его концентрации меня¬ 
ются как температуры, так и последовательность МП (рис. 22.4). 




222 . СПЛАВЫ С ВЫСОКОЙ ТЕМПЕРАТУРОЙ ЭПФ 


209 



Рис. 22.4. Диаграммы мартенситных превращений сплавов Ті (N1, Р і) •— а\ ТіДОі, 
Р<1) — б\ Ті(№, Аи) — в при охлаждении. 

Указанные различия позволяют условно разделить системы сшіавов на 
три группы. К первой относятся сплавы с содержанием легирующего 
элемента до 6—7 ат.%; для них, как и для Ті№, характерно 
образование мартенситной фазы со структурой В19' либо непосредст¬ 
венно из В2-фазы, либо через К-фазу. Последовательность МП: 
В2 -* К ■* К + В19' -* В19'. Температуры МП в структуру В19' с уве¬ 
личением концентрации легирующего компонента вначале несколько 
понижаются. Физическая причина смены последовательности МП от 
В2 ■» В19' в Ті№ к В2 -* К -* В19' в Ті^Мі^Ме^ тесно связана с 
наличием оптимальной концентрации примеси замещения и упорядо¬ 
ченным размещением этих атомов по узлам кристаллической решетки. 
В сплавах второй группы дальнейшее увеличение содержания третьего 
компонента меняет последовательность МП, и они представляют собой 
следующую цепочку: В2 -* В2 + В19' ■+ В2 + В19' + В19 •» В19. К 
третьей группе относятся сплавы с содержанием палладия, платины 
или золота более 13—15 ат.%. В таких сплавах последовательность МП 
имеет наиболее простой вид: В2 -* В2 + В19 -* В19. Температуры МП, 
начиная с этих составов, резко увеличиваются по сравнению с Ті№, а 
термический гистерезис МП составляет 25—40°. 

Результаты исследования неупругих свойств показали, что ЭПФ 
наблюдается во всех сплавах систем Ті^Мі^^Ме^, причем особенности 
накопления и возврата неупругой деформации имеют прямую связь с 
температурами, последовательностью и кристаллической структурой 
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Рис. 22.5. Температурные зависимости (а) напряжения мартенситного сдвига (7), гене¬ 
рируемого напряжения (2) и электросопротивления (3); обратимые изменения деформа¬ 
ции (б) под напряжением 110(7), 280(2), 90(3) и 315 МПа (4); квадрат частоты коле¬ 
баний (в) и внутреннее трение (г). 

Сплавы: Ті — 34 ат. % ІЧі - 16 ат. % Рі, кривые 1, 2, (а); 3, 4, (б); 1 {«); 2 (г) и Ті - 25 ап*. % Иі - 25 ат. % РІ, 

кривые 3 (а), 1, 2 (б); 2 (е) и 7 (*). 


образующихся мартенситных фаз. Общие закономерности проявления 
ЭПФ для всех сплавов следующие: охлаждение образцов сплавов под 
постоянно действующей внешней нагрузкой приводит к интенсивному 
накоплению неупругой деформации в температурном интервале прямо¬ 
го МП, а после снятия нагрузки форма образца восстанавливается при 
нагреве в интервале обратного МП (рис. 22.5, б). 
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Рис. 22.6. Зависимости обратимой (У— 3) и 
остаточной пластической (4— б) деформа¬ 
ций от приложенного при охлаждении на¬ 
пряжения в сплавах Ті — 25 ат.% № — 
25 ат.% Рд (1,4), Ті- 34 ат.% N1- 
16 ат.% Рі (2, 5), Ті - 30 ат.% N1 - 
20 ат.% Аи ( 3 , 6). 


Особый интерес представляют 
сплавы третьей группы с последова¬ 
тельностью МП В2 -* В2 + В19 -* 
-» В19, которые обладают высоко¬ 
температурным ЭПФ, поэтому 
представим их более подробно. На¬ 
копление и возврат неупругой де¬ 
формации в таких сплавах происхо¬ 
дят в одну стадию с температурным 
гистерезисом, соответствующим гис¬ 
терезису МП. Неупругая деформация в них не превышает 8—9 %, для 
реализации которой требуются достаточно высокие напряжения по 
сравнению со сплавами, близкими по составу к Ті№ (рис. 22.6). При 
внешних напряжениях, которые необходимы для накопления обра¬ 
тимой деформации, наблюдается появление заметной пластической 
составляющей деформации сплавов, вклад которой быстро нарастает по 
мере увеличения внешней нагрузки. По мере смещения МП в область 
все более высоких температур доля неупругой деформации уменьшает¬ 
ся, но быстро увеличивается ее пластическая составляющая. Видимо, в 
основном по этой причине ЭПФ в сплавах системы Ті (Мі, Рі) при 
Г > 1100 К не отмечается. 

Наряду с проявлением ЭПФ сплавы обладают высоким демп¬ 
фированием. На рис. 22.5, г видны острые пики внутреннего трения 
О -1 , максимумы которых приходятся на середину интервалов прямого и 
обратного МП. Температурная зависимость квадрата частоты свобод¬ 
ных колебаний образца, отражающая поведение модуля сдвига С(Т), 
в широком интервале температур перед МП является аномальной. Это 
свидетельствует о предмартенситном “размягчении" соответствующих 
упругих постоянных. Сплавы данной группы при нагреве в заневолен- 
ном состоянии после предварительной деформации генерируют ре¬ 
активные напряжения (рис. 22.5, а). Реактивное напряжение в этих 
сплавах значительно выше, чем в сплавах на основе Ті№ с небольшим 
содержанием легирующего элемента, что указывает на их высокие 
механические характеристики и прежде всего на высокое значение 
предела текучести а т . Последнее, видимо, обеспечивает термоупругий 
характер МП и, как следствие, ЭПФ. 

В связи с проявлением высокотемпературного ЭПФ вызывают 
интерес представления, развиваемые в работе [38 ], где предполагает¬ 
ся, что ЭПФ в сплавах обусловлен единственностью обратного пути 
исчезновения мартенситной фазы при нагреве. Дело в том, что 
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формирование мартенситной фазы из исходной сопровождается образо¬ 
ванием дефектной структуры, что увеличивает энергию системы и 
затрудняет прямое МП. Атомы в процессе МП при нагреве должны 
двигаться в строго обратном направлении для того, чтобы освободить 
энергию, затраченную на образование дефектов кристаллической 
структуры и энергию двойникования. Возможность иного варианта 
реализации обратного МП привела бы ко все большему накоплению 
энергии в системе при термоциклировании и в конечном итоге к 
подавлению МП. Рассматриваемые в классической теории термоупру¬ 
гости упругие поля можно, таким образом, трактовать как ориен¬ 
тированные микронапряжения, которые однозначно задают путь дви¬ 
жения атомов при обратном МП, обеспечивая тем самым восстанов¬ 
ление исходной формы образца. По терминологии, употребляемой 
В.А. Лихачевым [38 ], ориентированные внутренние микронапряжения 
создают “энергетический коридор", определяющий направление дви¬ 
жения атомов при обратном МП. Расчеты деформации решетки при МП 
В2 -» В19 в рамках модели Бейна с использованием параметров элемен¬ 
тарной ячейки структур В2 и В19 для конкретных сплавов показывают 
хорошее согласие с экспериментальными характеристиками неупругой 
деформации. 

В последнее время появились сведения о высокотемпературном 
ЭПФ при легировании Ті№ цирконием и гафнием [39, 40]. МП и 
неупругие свойства сплавов Ті(№, 2г) исследованы в работах [39, 40]: 
температуры МП и температурный интервал проявления ЭПФ смеща¬ 
ются в область более высоких температур, чем в ТіЫі (350—450 К), 
при увеличении содержания циркония от 7 до 22 ат.%. Результаты 
наших исследований системы (где х =1,0; 5,0; 10,0; 15,0; 

30,0; 50,0 ат.%) показали, что МП испытывают только те сплавы, 
содержание циркония в которых не превышает 25 ат. %. Отметим, что 
при легировании Ті№ цирконием первоначально происходит некоторое 
снижение температуры начала МП В2 -» В19' (рис. 22.7). Минимальное 
для данных сплавов значение М н - 310 К достигается при 5,0 ат. % 
2г. Дальнейшее легирование Ті№ цирконием сопровождается интен¬ 
сивным повышением температур МП; последовательность МП при этом 
не меняется. Превращение В2 В19' — фазовый переход I рода с 
температурным гистерезисом 40—50°; формирование фазы В19' сопро¬ 
вождается увеличением электросопротивления (рис. 22.7). При содер¬ 
жании циркония более 30 ат. % в сплавах образуются фазы на основе 
№2г(Вр и Ыі 10 2г 7 , В2-фаза отсутствует и МП не наблюдается. Во всех 
сплавах с МП имеет место ЭПФ. 

Кривые на рис. 22.7, в, г отражают типичные закономерности 
проявления неупругих свойств данных сплавов при МП. Накопление 
неупругой деформации у при охлаждении в условиях постоянно прило¬ 
женного внешнего напряжения т и возврат у без нагрузки при после¬ 
дующем нагреве имеет одностадийный характер. Видно, что ЭПФ, как 
и МП В2 -* В19', в зависимости от содержания циркония можно 
реализовать при температурах от 273 до 473 К. Во всех сплавах, 
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Рис 22.7 . Концентрационная за¬ 
висимость М„ и М к МП 
В2 -* В19' в сплавах 
(а); температурные зависимости 
электросопротивления (б) и неуп¬ 
ругой деформации (у ) при при¬ 
ложенном в условиях охлаждения 
напряжении г = 400 МПа (а), за¬ 
висимости обратимой (уобр) и 
пластической (упл) составляющих 
деформации от приложенного при 
охлаждении напряжения в сплаве 
МздТЦоЕгю- 


независимо от содержания циркония, обратимая неупругая деформация 
линейно увеличивается с ростом т до некоторого предельного 
значения составляющего 10—12 %. Соответствующие им зна¬ 
чения зависят от концентрации циркония и возрастают с уве¬ 
личением его содержания в сплаве. При т > в сплавах отмечается 
быстрое увеличение необратимой (пластической) составляющей дефор¬ 
мации, следствием чего является значительный недовозврат у после 
нагрева образцов выше А^. В целом система №— Ті —2г перспективна 
для разработки сплавов с более высокими температурами проявления 
ЭПФ. 




Г л а в а 23 


РАЗРАБОТКА ФИЗИЧЕСКИХ ОСНОВ 
И КОМПЬЮТЕРНОЕ КОНСТРУИРОВАНИЕ ТЕХНОЛОГИЙ 
ИОННОЙ ИМПЛАНТАЦИИ МЕТАЛЛОВ 


23.1. Основные положения 

Уникальные возможности контролируемой модификации химическо¬ 
го состава, структуры и свойств тонких поверхностных слоев металлов 
и сплавов имеет метод высокодозной ионной имплантации (ВИИ) 
[1—6]. Последний позволяет получить в поверхностных слоях составы 
сплавов, недоступные ни одному из традиционных металлургических 
способов. При этом достигается образование твердых растворов и фор¬ 
мирование вторичных фаз, не предсказуемых равновесной диаграммой 
состояния. Сочетание высокого пересыщения твердого раствора, диспер¬ 
сного, структурного и субструктурного упрочнения создает уникальные 
эффекты повышения поверхностной прочности, износо- и коррозионной 
стойкости и улучшения других свойств, определяющих служебные 
характеристики материалов. 

В связи с этим в последнее десятилетие модификация поверхностей 
материалов ионной имплантацией находит все более широкое приме¬ 
нение в качестве промышленной технологии многократного повышения 
ресурса работы изделий и инструмента [3—5]. Однако по причине 
отсутствия серийных надежно аттестованных источников ионов и еще 
не сложившейся системы научных и инженерных знаний об эффектах 
ионной имплантации в металлах и сплавах сегодня актуально исследо¬ 
вание физических основ данной перспективной технологии. 

На рис. 23.1 представлены основные процессы и явления, сопровож¬ 
дающие ВИИ. Можно выделить две качественно различные области 
модифицируемого ионной имплантацией приповерхностного слоя. Пер¬ 
вая — область, непосредственно примыкающая к внешней поверхности 
и имеющая измененный химический состав (легированный приповерх¬ 
ностный слой, толщина которого примерно соответствует проективному 
пробегу ионов). Вторая область — подслой, характеризующийся на¬ 
личием дефектов деформационного типа, прежде всего дислокаций, 
толщина его значительно превышает толщину легированного слоя. 

Элементарные процессы, происходящие в легированном слое, можно 
разделить на столкновительные и диффузионные. Имплантированные 
ионы, теряя энергию в атомных и электронных столкновениях, оста¬ 
навливаются с распределением по глубине п(і) (см. рис. 23.1). Если 
энергия, передаваемая ионом атома мишени, достаточна для смещения 
последнего, то образуются вторичные каскады атомов отдачи. Оста- 
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навливаясь, атомы отдачи образуют распределения точечных дефектов 
замещения и межузельных атомов. На месте выбитых атомов остаются 
вакансии. Если вторичные каскады развиваются вблизи поверхности, то 
при достаточной энергии атома отдачи возможен его выход (распыление) 
из мишени. 

После завершения столкновительных процессов на стадии терма- 
лизации при повышенной температуре мишени возможно протекание 
диффузионных процессов. Обычно считается, что в диапазоне темпера¬ 
тур 0,3—0,67^ (Т т — температура плавления материала мишени) 
Основную роль играет радиационно-ускоренная диффузия и радиа¬ 
ционно-стимулированная сегрегация. При больших температурах диф¬ 
фузия протекает по обычному механизму. На этой стадии в легирован¬ 
ном слое происходит коагуляция точечных дефектов, образование дисло¬ 
каций и дислокационных петель. 

При обычно используемых энергиях ионов (20 — 200 кэВ) их 
проективный пробег в металлах не превышает долей микрона. В то же 
время обнаружено, что модификация структурного, а иногда и фазового 
состояния имеет место в подслое толщиной до нескольких десятков или 
сотен микрометров [7 ] (вторая область на рис. 23.1). Указанная особен¬ 
ность получила в литературе название “эффект дальнодействия". При 
исследовании структурно-фазовых превращений в тонких модифици¬ 
рованных ионной имплантацией приповерхностных слоях достоверная 
информация может быть получена лишь при использовании современ¬ 
ных экспериментальных методов. Как правило, применение их требует 
значительных материальных и временных затрат. Кроме того, получая 
результрты в статическом виде, эксперименты часто не позволяют 
определить динамику явления, выявить превалирующие процессы с 
целью направленного воздействия на них при разработке технологий. В 
связи с этим особо важное значение приобретает метод компьютерного 
моделирования, позволяющий в сочетании с экспериментом значительно 
ускорить разработку новых технологий на основе метода ВИИ и целе¬ 
направленно конструировать технологические режимы обработки высо- 
коэнергетичными ионами для достижения заранее заданных свойств 
поверхностных слоев обрабатываемых материалов. 


23.2. Структурно-фазовые превращения 
при ионной имплантации и их влияние 
на механические свойства металлов и сплавов 

Достоверную информацию для исследования фазово-структурных 
превращений в тонких ионно-имплантированных приповерхностных 
слоях (учитывая возможность проявления неизвестных ранее эффектов) 
можно получить лишь при использовании комплекса современных экс¬ 
периментальных методов: рентгеноструктурного и микрорентгеноспект- 
рального анализов, электронной и оже-спектроскопии, вторичной ион¬ 
ной масс-спектроскопии и других методов в сочетании с изучением 
механических свойств. 
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Благодаря применению указанных методов, а также компьютерного 
моделирования к настоящему времени получены следующие основные 
результаты. 

1. Расчеты показывают, что вследствие каскадов столкновений кон¬ 
центрация вакансий в металлах может превышать соответствующую для 
предплавильных температур [2 ]. При этом коагуляция точечных дефек¬ 
тов уже при дозе 7 • ІО 15 см' 2 приводит к формированию вакансионных 
и межузельных петель. В таких условиях в атомных каскадах реализу¬ 
ются столкновения, смещения и атермическое взаимодействие имплан¬ 
тированных атомов с вакансиями, приводящие к значительному рас¬ 
ширению области существования твердых растворов и формированию 
фаз, не предсказываемых диаграммой состояния. 

2. Наличие значительного пересыщения и достаточно низкая темпе¬ 
ратура имплантируемого объекта (173—573 К) в сочетании с радиа¬ 
ционно-ускоренной диффузией [8] при ионной имплантации создают 
уникальные условия для формирования тонкодисперсных вторичных 
фаз. Однако внутри каскада может происходить и растворение мел¬ 
кодисперсных фаз, в том числе, например, радиационное разупорядо- 
чение атомно-упорядоченных частиц. Так, установлено, что при им¬ 
плантации углерода в железо [9 ] или различные стали непосредственно 
в процессе имплантации формируются карбиды типа Ре д С у , а при 
имплантации азота — нитриды типа Ре х 1^ [10 ]. При этом размер частиц 
нитрида железа при дозе ІО 17 см' 2 составляет 10—30 нм. При уве¬ 
личении дозы эти частицы вырастают до 30—40 нм [10]. 

3. При ионной имплантации во многих исследованных случаях в 
поверхностных слоях возникают высокие сжимающие напряжения. Счи¬ 
тают, что релаксация этих напряжений приводит, в частности, к 
зарождению дислокаций и их движению в глубь материала, где фор¬ 
мируются дислокационные структуры деформационного типа [11, 12]. 
Например, при имплантации ионов азота и аргона в никель до дозы 
10“ см' 2 уровень напряжений достигает ІО 5 — ІО 6 МН/см 2 , а плотность 
дислокаций — 10 10 —10 й см' 2 [11 ]. Высокие напряжения связаны, по- 
видимому, с большой плотностью дефектов кристаллического строения, 
различием параметров решетки имплантированного слоя. Предполага¬ 
ется также, что релаксация внутренних напряжений в указанном слое 
может быть движущей силой мартенситных превращений, наблюдаемых 
не только в самом слое, но и на удалении от поверхности, значительно 
превышающей проективный пробег ионов [13]. Подробно эффекты 
“дальнодействия" будут рассмотрены в следующих разделах. 

4. Уникальные возможности воздействия ионной имплантацией на 
структуру металлов проявляются в формировании качественно новых 
состояний, отвечающих металлическим стеклам. Показано, что состав 
аморфизированных сплавов, получаемых в поверхностных слоях при 
ионной имплантации, близок к найденным в аналогичных системах при 
закалке из жидкого состояния. Обычно такая закалка каскадов сме¬ 
щений, эффективная температура в которых для тяжелых ионов может 
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превышать температуру плавления, происходит со скоростями ІО 14 — 
10“ К/с. 

Существенный интерес представляют исследования эффектов ионной 
имплантации в системах, где элементы мишени и имплантируемые 
атомы нерастворимы в равновесных условиях. Ранее такие системы 
исследовались на примере имплантации ионов вольфрама в медь [14, 
15 ]. Эти системы являются одним из примеров реализации качествен¬ 
ного изменения структуры поверхностного слоя — ее аморфизации [14 ]. 
Можно предполагать, что и предшествующие аморфизации состояния 
существенно изменяют физико-химические и механические свойства 
поверхностных слоев и, следовательно, их влияние на соответствующие 
свойства объемного материала должны быть заметными и легко обна¬ 
руживаемыми в эксперименте. 

В большинстве известных работ отечественных авторов обработка 
металлов ионами проводится на экспериментальных импульсных или 
стационарных имплантерах в паромасляном вакууме ІО -3 Па. В то же 
время известно, что даже в безмасляном вакууме ІО -3 —10 -4 Па ионная 
имплантация сопровождается загрязнением поверхности адсорбируе¬ 
мыми из рабочей камеры атомами газов (углерода, кислорода и др.). 
Так, при имплантации сильных карбидообразующих элементов (Ті, 2г, 
Ш, V) происходит насыщение приповерхностного слоя углеродом [9, 
16]. 

Однако дополнительное насыщение примесями внедрения при ион¬ 
ной имплантации может оказать положительный эффект как допол¬ 
нительный упрочняющий фактор. Известно, например, что углерод 
определяет эффективное закрепление дислокаций в ОЦК-решетке [17 ], 
этому же способствует образование карбидов с высокой дисперсностью, 
что обычно имеет место при имплантации. Кроме того, в данном случае 
при деформации формируются структуры с высоким уровнем внут¬ 
ренних напряжений и достигается значительное повышение прочности. 

Другим способом получения предельно высокого дисперсного упроч¬ 
нения является совместная имплантация ионов металлов и газов одно¬ 
временно. Такая возможность имеется на отечественных установках 
типа “Титан" [18 ]. По-видимому, указанный метод представляет новый 
технологический способ целенаправленного изменения химического и 
фазового состава ионно-имплантированных слоев. 

В работе [19 ] установлено, что в результате имплантации молибдена 
ионами молибдена с частотой следования импульсов 10 Гц до дозы 
10 17 см -2 происходит изотропное увеличение параметра решетки поверх¬ 
ностного слоя на 8 %, а также образование мелкодисперсных карбидов 
типа МоС х . Поскольку при имплантации одноименными ионами следо¬ 
вало ожидать лишь появления в поверхностном слое дефектов крис¬ 
таллического строения, наблюдаемое увеличение параметра решетки и 
образование высокодисперсных карбидов молибдена, по-видимому, свя¬ 
зано с насыщением имплантируемого слоя углеродом вследствие ад¬ 
сорбции облучаемой поверхностью углеводородов остаточных газов. При 
этом значительная доля углерода остается в твердом растворе, что 
наряду с наличием высокодисперсных когерентных карбидов молибдена 
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Рис 23,2.. Распределение имплан¬ 
тированной в молибден примеси 
по глубине. 

1 — медь; 2 — углерод. Энергия ионов 
85 кэВ, доза ІО 16 см ^. 


I, ОТ Н. ЕД. 



обусловливает существенное увеличение параметра решетки поверх¬ 
ностного слоя. 

При имплантации ионами меди с частотой следования импульсов от 
1 до 10 Гц при условии хорошего теплоотвода (температура мишени 
ниже 373 К) в работе [20 ] обнаружено формирование ультрадисперсной 
микроструктуры с размером субмикрообластей 4—7 нм. Параметр ре¬ 
шетки при этом возрастает на 2 % по сравнению с исходным материалом 
и так же, как в описанном выше случае, происходит образование 
карбидов типа МоС х . 

На рис. 23.2 по результатам данных оже-спектроскопии представлен 
профиль концентрации распределения по глубине имплантированных в 
молибден атомов меди и углерода. С увеличением глубины концент¬ 
рация атомов меди возрастает, достигая максимума при 15 нм, мак¬ 
симальное проникновения меди составляет 45 нм. Не симметричный 
относительно поверхности профиль концентрации имплантированной 
примеси, по-видимому, обусловлен самораспылением. Профиль концен¬ 
трации углерода несколько отличается от соответствующего для меди. 
С поверхности до глубины 25 нм содержание углерода практически 
постоянно, затем идет спад, и на глубине 50 нм концентрация достигает 
исходного уровня. В отличие от результатов [21 ] увеличения содер¬ 
жания кислорода в данном случае не обнаружено. Последнее, вероятно, 
связано с высокой летучестью оксидов молибдена. Представленные 
данные еще раз свидетельствуют 6 существенном насыщении имплан¬ 
тированного слоя углеродом. Вероятно, при имплантации меди наблю¬ 
даемые структурные изменения связаны со стабилизацией дефектов 
структуры атомами углерода и меди в тройной метастабильной системе 
Мо—Си—С. 

Можно предполагать, что интенсивность диспергирования решетки 
поверхностных слоев при имплантации должна зависеть от температуры 
разогрева и количества углерода, попадающего в мишень. Последнее, 
как известно, в свою очередь зависит от температуры мишени [22] и 
частоты следования импульсов [23]. При частоте более 20 Гц поток 
десорбированных молекул углеводородов из углеводородной пленки, 
всеща имеющейся на поверхности мишени в техническом вакууме, 
превысит скорость их адсорбции [24]. По этой причине количество 
попадающих в мишень атомов углерода должно быть сведено к миниму¬ 
му. Действительно, при имплантации ионов меди с частотой 10 Гц при 
повышенной температуре мишени (Т = 473 К) за счет термоизоляции 
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Рис. 23.3. Зависимость микро¬ 
твердости поверхностного слоя мо¬ 
либдена от проникновения инден- 
тора. 

1 — исходный рекристаллизованный мо¬ 
либден; 2 — имплантация ионами меди; 
3,— имплантация ионами меди с после¬ 
дующим отжигом 1273 К в течение 1 ч. 


держателя образца, несмотря на наличие адсорбированной углеводород¬ 
ной пленки, интенсивного диспергирования не наблюдается. В тех же 
условиях в образцах с предварительно нанесенным на поверхность 
достаточно толстым слоем углеводородов (вакуумное масло), не де¬ 
сорбирующимся полностью за время проведения имплантации, про¬ 
исходит интенсивное диспергирование структуры поверхностного слоя и 
увеличение параметра решетки, как и в случае имплантации в холодную 
мишень. При этом также формируется мелкодисперсный карбид Мо 2 С. 

При имплантации ионов меди с частотой 50 Гц, что соответствует 
минимальному попаданию углерода в мишень вследствие полной де¬ 
сорбции углеводородной пленки, диспергирования не цаблюдали при 
обеих указанных выше температурах мишени. Таким образом, эффект 
диспергирования поверхностных слоев молибдена отмечался только в 
условиях легирования одновременно атомами меди и углерода. 

Послеимплантационный отжиг молибдена с диспергированной струк¬ 
турой при 1273 К в течение 1 ч приводит к трансформации дис¬ 
пергированной структуры в мелкокристаллическую с размером зерен 
0,5—0,8 мкм. В этом состоянии поверхностный слой обладает сущест¬ 
венно более высокой микротвердостью по сравнению с исходным состо¬ 
янием и диспергированной структурой (рис. 23.3). Обнаружено, что 
такая обработка приводит к существенному (на 120 К) уменьшению 
температуры перехода рекристаллизованного молибдена в хрупкое сос¬ 
тояние [25]. 

Уже в первых исследованиях по изучению высокотемпературной 
ползучести на примере висмута, облученного ионами висмута, олова и 
сурьмы, было обнаружено значительное упрочнение, выразившееся в 
уменьшении скорости и увеличении энергии активации ползучести 
[26—28 ]. Авторы цитируемых работ связывают упрочняющее влияние 
обработки ионами с расщеплением дислокаций в поверхностных слоях 
за счет скопления радиационных дефектов и имплантированных приме¬ 
сей на дислокациях. К сожалению, в указанных работах не проведено 
изучения микроструктуры поверхностных слоев после обработки иона¬ 
ми. По этой причине остается неясным, имело ли место дисперсное 
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упрочнение, например, за счет адсорбции атомов газов на поверхности 
и их последующего миксинга. В [29 ] проведено исследование влияния 
ионной имплантации германием, теллуром, индием и углеродом на 
ползучесть поликристаллов молибдена в широком интервале температур 
(1173—1473 К ) и нагрузок. Энергии ионов составляли 60—350 кэВ, 
дозы “ 10 16 см~ 2 . Исследуемые образцы имели толщину 0,2 мм. Ока¬ 
залось, что имплантация углеродом в зависимости от температуры и 
нагрузки может значительно увеличивать либо, наоборот (при 
Т > 1373 К), понижать сопротивление ползучести, а в некоторых ус¬ 
ловиях заметного влияния не обнаруживается. Наиболее эффективное 
упрочнение достигается имплантацией с последующим отжигом (умень¬ 
шение скорости ползучести более чем в 20 раз). Эффект упрочнения в 
рассматриваемом случае связан с дисперсным упрочнением карбидами, 
а его исчезновение и даже разупрочнение при высоких температурах — 
с их растворением. Имплантация другими, использованными в цити¬ 
руемой работе, элементами, являющимися примесями замещения в 
решетке молибдена, также приводила к увеличению (более чем на 
порядок) или замедлению (не более чем в 2 раза) скорости ползучести, 
либо влияние было минимальным. Следует отметить, что эффект уп¬ 
рочнения в этом случае достигается только с помощью обработки 
“имплантация плюс отжиг 44 . Во всех остальных случаях наблюдали 
эффект разупрочнения. При близких значениях скорости ползучести 
последний имел отчетливо выраженную немонотонную зависимость от 
температуры. 

В работе [25 ] в идентичном описанному выше структурном состоянии 
образцы молибдена после имплантации ионами меди и последующего 
отжига испытывали на ползучесть. Существенного отличия в скорости 
ползучести на второй стадии по сравнению с неимплантированным 
молибденом не обнаружено (сравнение кривых 7 и 2 на рис. 23.4). В 
имплантированных образцах лишь немного уменьшаются продолжи¬ 
тельность стадии неустановившейся ползучести и степень деформации, 
накапливаемая на этой стадии. При обработке ионами титана и азота 
одновременно в поверхностном слое молибдена формируются нитриды 
титана и молибдена размером порядка 10—20 нм с высокой объемной 
долей. После обработки эффект увеличения микротвердости при ком¬ 
натной температуре примерно соответствует достигаемому для имплан¬ 
тации медью с последующим отжигом (рис. 23.4, кривая і). Однако при 
Т = 1373 К скорость ползучести образцов толщиной 0,5 мм почти не 
изменяется (сравнение кривых 1 и 3 ). Существенные отличия характера 
кривых ползучести наблюдаются на образцах толщиной 0,4 и 0,3 мм 
(кривые 4 и 5), здесь кривые ползучести имеют ступенчатый вид, 
аналогичный соответствующим для образцов молибдена с упрочненным 
методом внутреннего окисления поверхностным слоем толщиной в 
десятки микрон [30 ]. Появление ступенек на кривых ползучести есть 
следствие упрочнения поверхностных слоев, имеющее место при тол¬ 
щинах последних в доли микрона. В известной нам литературе ранее 
этот эффект не отмечался. Анализ дислокационных моделей, описыва¬ 
ющих влияние на пластическую деформацию состояния тонких поверх- 
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Рис . 23.4. Кривые ползучес¬ 
ти образцов молибдена тол¬ 
щиной 0,5 мм (1 — І), 0,4 мм 
(4) и 0,3 мм (5). 

I — исходный рекристаллизован¬ 
ный молибден; 2 - после имплан- 

/ „Д7 ”2 

тации ионов меди (доза 10 см ; 
3-5 - после совместной имплан¬ 
тации ионов титана и азота (доза 


ностных слоев [31 ], свидетельствует о невозможности объяснения дан¬ 
ного эффекта в рамках таких представлений. Можно предположить, что 
природа эффекта связана с особенностями процессов, протекающих при 
пластической деформации, на мезоуровне. Для ее понимания, по- 
видимому, необходимо привлечь представления мезомеханики среды со 
структурой [32 ], рассмотренные в гл. 1 данной книги. 

Таким образом, при высоких температурах влияние тонких (менее 
микрона) упрочненных методом ионной имплантации поверхностных 
слоев на ползучесть молибдена оказывается незначительным. При этом 
отчетливо проявляется масштабный эффект: кривые ползучести тонких 
(толщиной менее 0,4 мм) образцов с модифицированным поверхност¬ 
ным слоем толщиной менее 1 мкм имеют ступенчатый вид. С уве¬ 
личением толщины образцов (более 0,5 мм) модификация поверхност¬ 
ного слоя не изменяет вида кривых и сопротивления ползучести. 
Заметим, что ионная имплантация поверхности существенно замедляет 
начальные этапы развития ползучести тонких образцов (рис. 23.4, 
кривые 3 —5). Однако при этом время до разрушения и предельная 
деформация близки к соответствующим для неимплантированного мо¬ 
либдена. 

В рассмотренном примере эффект разупрочнения при ползучести 
ионно-имплантированного молибдена не был обнаружен. Заметное уве¬ 
личение скорости ползучести наблюдается на ванадиевом сплаве V— 
Сг—2г—С (сплав ВЦУХ) после имплантации ионами хрома (энергия 
Е = 100 кэВ, доза Ф = ІО 17 см" 2 ). При Т = 1373 К скорость устано¬ 
вившейся ползучести после имплантации увеличивается более чем в 
2 раза (рис. 23.5, сравнение кривых 7 и 2). Поскольку облучение 
проводили при частоте 10 Гц, то, как отмечалось выше, поверхностный 
слой, как и при имплантации молибдена, насыщался углеродом. Об этом 
»свидетельствует обнаруженное автором работы [33 ] значительное (поч¬ 
ти на 20 %) увеличение межплоскостных расстояний [34], причем в 
других кристаллических направлениях данного типа (присутствующих 
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Рис . 23.5 . Кривые ползучести 
ванадия (сплав ВЦУХ) при 
1373 К, а = 72 МПа. 

1 — исходное рекристаллизованное 
состояние; 2 — после имплантации 

ионами хрома (доза 10 см ); 3 — 
с покрытием из хрома. 



на электрограмме) изменений этого показателя не происходило. То есть 
в результате комплексного легирования углеродом и хромом в поверх¬ 
ностном слое исследуемого сплава возникали тетрагональные искажения 
(с/а = 1,27). Наблюдаемые изменения подтверждают, что легирующие 
элементы в основном находятся в твердом растворе. Действительно, 
следов присутствия значительного количества мелкодисперсных кар¬ 
бидных фаз не обнаружено. 

Наиболее простым способом проверки изложенного предположения 
о разупрочняющем влиянии диффузионного потока является испытание 
на ползучесть с нанесенным на поверхность электролитическим по¬ 
крытием из хрома. При этом также наблюдается увеличение скорости 
ползучести (см. рис. 23.5). В обоих случаях (после имплантации и с 
покрытием) диффузионные потоки хрома, который в исследуемых ус¬ 
ловиях преимущественно диффундирует по границам зерен, вызывают 
увеличение скорости зернограничного проскальзывания примерно в 
3 раза. Данный факт свидетельствует о том, что, по-видимому, уско¬ 
рение ползучести ванадия, имплантированного хромом, происходит 
вследствие известного эффекта активации границ зерен диффузионным 
потоком [35]. Заметно меньший эффект активации ползучести после 
имплантации хромом по сравнению с его диффузией из покрытия, 
вероятно, связан с тормозящим влиянием углерода и, возможно, микро¬ 
карбидов или комплексов V—С, Сг—С, не обнаруживаемых при элек¬ 
трографическом исследовании, на движение дислокаций в зернах и 
проскальзывание по границам зерен. 


23.3. Моделирование высокодозной ионной имплантации 

Как показывают экспериментальные данные (см. разд. 23.1), резуль¬ 
таты ионно-лучевой модификации свойств материалов во многом опре¬ 
деляются композиционным составом легированного слоя после облу¬ 
чения. Поэтому важное значение имеет достоверное предсказание сос¬ 
тава имплантированной мишени, в чем большими возможностями обла¬ 
дает метод компьютерного моделирования. 

Для расчета состава мишени при высокодозной ионной имплантации 
(ВИИ) разработана модель ОѴСОБ [36 ]. Она основана на формализме 
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Фоккера—Планка и описывает изменение концентрационного состава 
мишени на глубине г в течение времени і системой уравнений нераз¬ 
рывности для концентрации п к (г, І) каждого компонента к: 


Эп к (г, 0 1) 

ді дг 


б*( 2 > і), 


(23.1) 


гае ^ к = і к • Р к { 2 ,1); і к — плотность потока ионов; Р к (г, і) — функция 
распределения атомов сорта к; } к описывает все потоки, приводящие к 
перераспределению атомов сорта к. В таком подходе основная задача 
состоит в корректном описании всех взаимозависимых потоков /. 

Наиболее существенной особенностью ВИИ по сравнению с низко- 
дозовой является релаксация решетки мишени в результате накопления 
большого количества дефектов. Связанные с релаксацией потоки атомов 
/' мы математически описываем по механизму гомогенной релаксации, 
используемой в программе ТК-ГОУИ [37 ]. 

Для этого механизма условие равновесия определяется из соотно¬ 
шения • п к (г, 0 = 1 № к — объем атома сорта к), а релакса¬ 

ционные потоки атомов разных сортов взаимосвязаны: Г к /п к = сопзі. 
Следовательно, релаксационные потоки также подчиняются уравнению 
неразрывности, но с источником 

/-1 


оде А п к —. изменение концентрации каждого компонента за время Аі. 

Задавая на поверхности граничное условие с учетом распыления со 
скоростью ѵ и предполагая, что для диффузионных потоков справедлив 
закон Фика, получим систему базовых уравнений модели ЭУССЮ [36 ]: 


*«*(*> 0 в Вп к ( 2 ' 0 Вп к ( 2 ' о 

—— = у г ад. 0 + № - и(г, 0) • * 


ді 


дг 


дг 


- г( 2 , і)п к ( 2 ,1) + () к ( 2 , I), 

г 

и( 2 . 0 е / Ч 2 '. *)<* 2 '> К 2 * 0 ~ X 

О і 


) (23.2) 


Модель учитывает процессы диффузии, распыления, релаксации плот¬ 
ности мишени, внедрения ионов и перераспределения атомов мишени. 

На основе модели БУСОБ и программ, рассчитывающих функциона¬ 
лы в системе уравнений (23.2), разработан пакет программ, модели¬ 
рующий динамику композиционного состава мишени при ВИИ. Началь¬ 
ными данными служат концентрация элементов и геометрия мишени, 
тип и энергия ионов, доза имплантации Ф. Моделирование ведется 
шагами по дозе ДФ. На каждом шаге по программе ТК.КЖ рассчитыва¬ 
ются распределения ионов, точечных дефектов и парциальные ко¬ 
эффициенты распыления, в программе НБАТ — профиль температуры. 
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В программе РШЗСЖ распределения аппроксимируются и являются 
начальными данными для ОУССЮ. В итоге имеем состав мишени после 
имплантации дозы ДФ. Шаг ДФ выбирается достаточно малым для 
линеаризации коэффициентов уравнения (23.2). Моделирование про¬ 
должается до достижения требуемой дозы Ф. 

23.3. 7. Программа ТКІОИ 

Программа ТКІ(Ж разработана для расчета спектральных, угловых 
и пространственных (продольных и поперечных) распределений ионов, 
вложенной энергии и атомов отдачи, коэффициентов отражения и 
распыления при имплантации в однородные и сложные по составу 
слоистые мишени [38 ]. 

ТКІСЖ моделирует перенос ионов и вторичных атомных каскадов в 
веществе методом Монте-Карло. Для программ, основанных на этом 
методе, очень важна проблема производительности вычислений, до¬ 
стижение требуемой статистической точности за приемлемое расчетное 
время. Почти все известные монте-карловские программы [39—44] 
основаны на малоэффективной схеме последовательных столкновений, 
отсюда большие сложности возникают как при моделировании высоко¬ 
энергетической ионной имплантации и при рассмотрении процесса 
распыления, так и при динамическом моделировании. 

Программа ТКІСЖ основана на высокопроизводительной схеме ка¬ 
тастрофических столкновений, в которой в отличие от модели последо¬ 
вательных столкновений отдельно рассматриваются только те упругие 
столкновения, которые происходят либо с рассеянием на угол, больший, 
чем критический # г , либо с передачей энергии (), большей, чем энергия 
катастрофы (} с , а остальные учитываются в модели группировки. 

Длина пробега 5 между катастрофическими столкновениями разы¬ 
грывается в ТКІСЖ из вероятностного распределения Ж(5)</5 = 
= ехр(-^)^> которое, как показало, например, исследование [45], 
более корректно описывает траекторию ионов, чем приближение “сред¬ 
него пути“, использованного в ТКІМ [46]. 

Е і 

В формуле (23.1) \р = / о п {Е) • А т/(5(Е)<1Е — среднее число катаст- 
Е 1 

рофических столкновений иона при замедлении от энергии Е і до Е 2 ; 
& п (Е) — сечение катастрофических столкновений; N — концентрация 
атомов мишени; (3(Е) — сумма упругих атомных столкновений с малой 
передачей энергии /і (Е) и неупругих электронных взаимодействий 

№■ 

Реализация схемы катастрофических столкновений в ТККЖ, опи¬ 
санная в [38], учитывает в отличие, например, от ТКШ изменение 
сечений ядерных и электронных потерь энергии и их влияние на пробег, 
что особенно существенно при высоких энергиях ионов. 

На рис. 23.6 приведены результаты тестового расчета функции рас¬ 
пределения ионов бора, имплантированных в оксид кремния. Электрон- 

8 Заказ № 272 
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Рис. 23.6. Моменты функции распределения ионов бора, имплантированных в оксид 
кремния, в зависимости от энергии. 

1 - ТМОЫ; 2 - [49]; 3 - ТИМ [46]; 4 - [50]; 5 - [51]; б - [52]; 7 - [53]. 


ная тормозная способность рассчитана по теории “эффективного заряда 44 
[47]. Межатомное взаимодействие описывалось “универсальным 44 по¬ 
тенциалом [48]. Обычно рассчитывалось ІО 4 траекторий ионов. Энергия 
остановки иона полагалась равной Е. Использованы следующие обоз- 
начения: Я р — средний проективный пробег, Д Я р — стандартное 
отклонение, 8 к — коэффициент асимметрии, (3 2 — коэффициент экс¬ 
цесса. На рисунке заметен существенный разброс экспериментальных 
данных, поэтому указан метод получения: ВИМС — вторично-ионная 
масс-спектроскопия, “нейтроны 44 — метод ядерных реакций. Видно, что 
результаты моделирования по программе ТКІ(Ж (кривые /) хорошо 
согласуются как с расчетами по транспортной теории (2) и по программе 
ТКІМ (5), так и с экспериментальными данными. Причем расхождение 
наших результатов с экспериментальными по сравнению с другими 
теориями обычно значительно меньше. Вероятно, это обусловлено ис¬ 
пользованием более точных сечений взаимодействия. Относительные 
расхождения результатов моделирования с экспериментом значительно 
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Рис 23.7. Коэффициент распыления железа 
различными ионами с энергией 45 кэВ. 

I - эксперимент [5>4]; 2 - ТКІОІЯ; 3 - теория [55]; 4 — 
' теория [56]. 


Рис. 23.8. Зависимость температуры по¬ 
верхности пластины толщиной 1 см от 
дозы облучения для разных средних плот¬ 
ностей тока. 

і « 103 (1), 53 (2), 3 (3), 13 (4). 0,6 (5) мкА/см 2 и 
без учета излучения (б). 

7 — экспериментальные данные для 

; - 0,6 мкА/см 2 . 


больше для третьего и четвертого моментов, чем для первых двух. Это 
связано как с их большей чувствительностью к деталям распределения 
и может зависеть от метода измерений (рис. 23.6, г), так и с большей 
статистической ошибкой при моделировании. 

Пример тестового расчета коэффициента распыления У представлен 
на рис. 23.7 для случая облучения железа различными ионами с энер¬ 
гией 45 кэВ. Использовалась плоская модель поверхности и предпола¬ 
галось, что атомы отдачи образуются, если переданная им энергия 
больше, чем (7 (энергия потенциального барьера на поверхности). Как 
видно из данных, приведенных на рисунке, в расчете по программе 
ТК.КЖ получено значительно лучшее согласие с экспериментом по 
сравнению с известными аналитическими теориями Сигмунда [55] и 
Йамамуры [56]. 


23.3.2. Программа НЕ АТ 

Для расчета тепловых полей в мишени при ВИИ разработана 
программа НЕАТ, основанная на решении одномерного уравнения теп¬ 
лопроводности Фурье [57 ] 

+ Р ае (г, 1) (23.3) 

с соответствующими начальными Г(г, 0) = Т 0 - 20 °С и граничными 


/«ѵ дТ д 


дТ 

Х(Т) — 

ѵ ' Ъі 
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ВТ ВТ 

условиями. Здесь с(Т) — теплоемкость; р — плотность вещества; А(Г) — 
коэффициент теплопроводности; і) — плотность потока вложен¬ 

ной энергии; Р г (Т) = е ■ о ь (Т*(г) — Т'р — поток излучения с поверх¬ 
ности; е — степень черноты; о ь — постоянная Стефана — Больцмана. 
Функцией источника уравнения является распределение вложенной 
энергии, рассчитываемое по программе ТКІ(Ж. 

Проведенные исследования для импульсно-периодических импланте- 
ров типа “МЕѴѴА“ [58], “ДИАНА“ [59] показали, что основным 
параметром имплантера, определяющим тепловой режим облучаемого 
материала при ВИИ, можно считать среднюю плотность тока у [60 ]. На 
рис. 23.8 приведены результаты расчета средней температуры пластины 
из стали ШХ-15 в зависимости от дозы облучения ионами \Ѵ с энергией 
100 кэВ для разных средних плотностей тока. Измеренные в Рес¬ 
публиканском инженерно-техническом центре СО РАН температуры 
(точки 7) оказались близки к расчетным для той же у. 


23.3.3. Программа РІКЗОЫ 


При использовании результатов монте-карловского моделирования в 
расчетах ВИИ возникает проблема их корректного представления. 
Обычно такие результаты получают в виде гистограмм или моментов 
распределения, которые требуется аппроксимировать. В этих целях мы 
используем систему функции Пирсона /(г), каждая из которых опреде¬ 
ляется как частное решение дифференциального уравнения [61 ] 


1 <*Дг) = ~ с 0 

Дг) <1г С 


(23.4) 


где 

С = Ь 0 + Ь х г + Ь 2 г 2 , ^ /(г)(1г — 1. 


Параметры </ 0 , с 0 , Ь 0 , Ь ѵ Ь 2 выражаются через первые четыре момента 
функции /(г). В работе [62] нами восстановлен вид каждой функции 
Пирсона и получены формулы, связывающие ее параметры с моментами. 
Там же показано, что для унимодальных функций (а такими являются 
функции I—VII и XI типов) области определения четвертого момента 
/? 2 при произвольном третьем 5^ не пересекаются, следовательно, зна¬ 
чение 5 к и у3 2 могут служить однозначными критериями выбора ап¬ 
проксимирующей функции Пирсона. 

Распределения (23.4) нормированы на бесконечном интервале, и их 
параметры являются функциями бесконечных центральных моментов. 
Однако моменты распределений, полученных в результате модели¬ 
рования, определяются на полубесконечном интервале и их необходимо 
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Рис. 23.9. Распределение элек¬ 
тронных потерь протонами, 
имплантированными с энер¬ 
гией 20 экВ в Зі. 

I — расчет по программе ТИНОЙ; 2 - 
функция Пирсона типа IV, построен¬ 
ная по методу [49]; 3 — аппроксимация 
по исходным моментам гистограммы 
(функция Пирсона типа I); 4 - расчет 
по программе РІКЗОИ (функция Пир¬ 
сона типа VI). 



перенормировать. Аналитически такое преобразование можно провести 
только для функций типа IV и XI [61, 62 ], коэффициентами рекуррент¬ 
ных соотношений между моментами которых служат сами параметры 
распределения, а не гамма-функции, как для других типов. В программе 
РІКЗСЖ аппроксимация осуществляется подгонкой теоретического рас¬ 
пределения к исходному по каждому из- четырех первых моментов. 
Исследование, проведенное нами в работе [62], показало, что обычно 
используемые для аппроксимации функции Гаусса и Цирсона IV [49 ] 
имеют ограниченную область применения, и их распространение на всю 
область (5 к , /3 2 ) приводит к существенным погрешностям. Так, из 
рис. 23.9 видно, что аппроксимация гистограммы (расчет по программе 
ТККЖ) по методу [23] дает значительную ошибку (кривая 2). Для 
корректной аппроксимации необходимо использовать весь набор унимо¬ 
дальных функций Пирсона (кривая 3), а также осуществлять пере¬ 
нормировку моментов (кривая 4). 

23.3.4. Результаты расчетов по программе ОУСОЭ 

Большое влияние на результаты имплантации (прочностные свойст¬ 
ва, ползучести и др.) оказывает науглероживание мишени (см. 
разд. 23.1). С целью исследования влияния этого процесса на состав 
мишени по программе БУССЮ проведен анализ результатов БИИ в 
условиях паромасляной откачки для разных давлений остаточных газов 
в рабочей камере. Показано [63], что влияние процесса науглерожи¬ 
вания на распределение имплантированной примеси значительно как по 
форме распределения, так и по внедренной дозе. 

Распределение ионов хрома, имплантированных с энергией 150 кэВ 
и дозой 2 * ІО 17 см -2 в железо на имплантере непрерывного типа [64 ] 
при давлении р « ІО -4 — ІО -5 Па, приведено на рис. 23.10. Наблюдается 
существенное различие в форме распределений между эксперименталъ- 
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Рис. 23.10 . Распределения хро¬ 
ма (1—5) и углерода (5 е ) в 
железе, имплантированном 
ионами хрома с энергией 
150 кэВ до дозы 2 * ІО 17 см -2 . 

1 - эксперимент [64]; 2 - ІМРЬІЧТ [64]; 
3 - ОУСОБ; 4 - ЭѴСОО с V 

(Сг -» Ре) = 2; 5 и 5 е — ОѴСОО с уче¬ 
том науглероживания. 


ными данными (точки 1) и расчетом (кривая 2), выполненным по 
программе ШРЬИТ в [64]. Авторами [64] это различие объясняется 
неучетом в ШРЬИТ процесса каскадного перемешивания. Однако расчет 
(кривая 3) по программе ОѴСОО показывает, что принятие данного 
процесса во внимание позволяет лишь незначительно улучшить согласие 
с экспериментом. 

Моменты функции распределения ионов, а также коэффициенты 
распыления рассчитывались по программе ТККЖ и приведены в 
табл. 23.1. 

По нашему мнению, основной причиной расхождений является 
различие между теорией и экспериментом в значении коэффициента 
распыления У. Коэффициент У, рассчитанный по программе ТККЖ, 
мало зависит от дозы имплантации и равен 4 (табл. 23.1). Однако расчет 
с У = 2 (кривая 4 на рис. 23.10) значительно улучшает согласие теории 
с экспериментом. Предполагается, что причина столь значительного 
уменьшения У связана с науглероживанием поверхности, которое всегда 
имеет место при имплантации карбидообразующими ионами даже в 
столь высоком вакууме. 

Для учета этого процесса система уравнений (23.2) должна быть 
дополнена уравнением такого же типа, но для концентрации атомов 
углерода п с (г , *), внедряющихся в мишень с коэффициентом диффузии 
Г > с , и с граничным условием на поверхности, учитывающим накопление 
углерода. 

Путем сравнения расчета с экспериментом найдено (кривая 5 на 
рис. 23.10), что в данном случае накопление углерода на поверх¬ 
ности сталей происходит по мере изменения поверхностной концен¬ 
трации ионов в соответствии с фазовой диаграммой тройной системы 
ион—С—Ре так, что углерод полностью связан в соединениях с ионами 
[63 ]. Кривая 5 е отражает прогнозируемое распределение углерода. Ис¬ 
следование механизма внедрения углерода с поверхности в глубь мише- 
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23.4. -ЭФФЕКТ ДАЛЬНОДЕЙСТВИЯ- 


Таблица 23.1. Моменты функции распределения ионов и коэффициенты распыле- 
ления при имплантации ионов С г с энергией 150 кэВ в железо 



Кр 

ЬЯр 

5к 

п 


А 


Ре 

533,1 

234,7 

0,21 

2,66 

4,0 

Сг 

581,6 

253,9 

0,23 

2,65 

4,05 

Сг 7 С 3 

558,5 

228,0 

0,11 

2,64 

Сг 1,398; С 0,835 


ни показало, что распределение углерода в мишени с хорошей точностью 
описывается процессом каскадного перемешивания, а роль тепловой 
диффузии незначительна при температурах до 70—80°С. 

При облучении в низком вакууме, обычном для технологических 
имплантеров, в результате полимеризации углеводородов на поверх¬ 
ности мишени происходит быстрый рост углеродной пленки (разд. 23.1). 
Математически задача ВИИ в этом случае также описывается системой 
уравнений (23.2), но для двуслойной системы, состоящей из непрерывно 
увеличивающегося со скоростью 10—20 монослоев в секунду слоя 
углерода и подслоя из атомов исходной матрицы. Расчет для такой 
системы, результаты которого приведены на рис. 23.2, также позволяет 
получить удовлетворительное согласие с экспериментом. 


23.4. “Эффект дальнодействия 44 
в ионно-имплантированных металлах и сплавах 

При исследовании процессов взаимодействия ионных пучков с твер¬ 
дым телом основное внимание уделяется поверхностному слою, леги¬ 
руемому при ионной имплантации. Структурно-фазовые превращения 
(экспериментальные исследования и компьютерное моделирование) в 
этом слое при высокодозной ионной имплантации рассмотрены в первом 
и втором разделах настоящей главы. Как отмечено, в указанном слое 
происходит изменение химического состава (легирование) и структуры 
(образование выделений и метастабильных фаз, аморфизация, появ¬ 
ление радиационных дефектов и т.п.), формируется дислокационная 
структура, возникает большое количество дислокационных петель, а 
также кластеров точечных дефектов. Причем плотность дислокаций 
может возрастать на несколько порядков [65 ] и оказывать существенное 
влияние на механические и другие свойства материала. 

Неожиданным было, однако, наблюдение того, что область характер¬ 
ного изменения дислокационной структуры может простираться на 
глубины в десятки микрон, т.е. толщина модифицированного слоя 
оказывается на несколько порядков больше, чем проективный пробег 
ионов. Последнее коррелирует с данными по изменению микротвердости 
и износостойкости по глубине. Если характер изменения структуры 
непосредственно вблизи облученной поверхности в целом согласуется с 
имеющимися в настоящее время теоретическими представлениями о 
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взаимодействии ионов с твердым телом, то природа "дальнодействую- 
щего влияния" ионных пучков на структуру металлов еще ждет серьез¬ 
ного анализа. Наиболее строгим и правильно отражающим суть явления 
можно считать следующее определение эффекта. "Эффект дально¬ 
действия" при ионной имплантации заключается в формировании де¬ 
фектной структуры в приповерхностном слое облучаемой ионами ми¬ 
шени, толщина которого существенно больше (по крайней мере, на 
порядок) толщины поверхностной легируемой области (см. рис. 23.1). 

Как следствие изменения дефектной структуры при ионной имплан¬ 
тации в металлических материалах могут изменяться физико-механи¬ 
ческие (поверхностная прочность, износостойкость) и другие свойства. 
Изменение свойств может происходить для приповерхностных слоев, 
толщина которых много больше толщины легируемых поверхностных 
слоев. Все экспериментальные результаты, приведенные в литературе и 
касающиеся "эффекта дальнодействия", можно разделить на две груп¬ 
пы. К первой необходимо отнести работы, в которых авторы заре¬ 
гистрировали существенное повышение физико-механических, харак¬ 
теристик (микротвердости, износостойкости) для различных материалов 
на глубинах от единиц до десятков (и даже сотен) микрон [3, 5, 66—72 ]. 
Вторая группа — это работы, в которых обнаружено: а) аномально 
глубокое залегание дефектов, индуцированных ионным облучением: 
дислокационных петель, пор, точечных дефектов и кластеров точечных 
дефектов [73—80]; б) формирование дислокационных структур [12, 77, 
78, 80—96] и изменение структурно-фазового состояния [97—103] в 
приповерхностных слоях, толщина которых много больше толщины 
легируемого при имплантации поверхностного слоя. Для исследования 
авторы использовали разнообразные методы: метод каналирования а- 
частиц, просвечивающую дифракционную электронную микроскопию, 
рентгеноструктурный анализ, полевую ионную микроскопию, метод 
ядерного гамма-резонанса и др. Мы считаем, что экспериментальные 
результаты, приведенные в работах второй группы, — прямое доказа¬ 
тельство проявления "эффекта дальнодействия" при ионной имплан¬ 
тации кристаллических тел. 

Рассмотрим результаты экспериментальных исследований дисло¬ 
кационных структур, формирующихся в приповерхностных слоях чис¬ 
тых металлов (а-Ре, Си, Мо) и сплавов (дисперсно-упрочненный сплав 
Си—Со—А1 и титановый сплав ВТ18У) при высокодозной ионной 
имплантации. Ионная имплантация проводилась в частотно-импульсном 
и непрерывном режимах. Имплантировались различные ионы, отлича¬ 
ющиеся по радиусу, массе и энергии. Энергия ионов варьировалась в 
интервале 40—250 кэВ, а падающая доза ионов — 1 -10 16 — 
1 • 10 18 см~ 2 . 

Образцы Си подвергались ионной имплантации в трех состояниях: 
хорошо отожженном и деформированном (е = 6 и 30 %), тогда как 
образцы а-Ре и Мо — только в отожженном состоянии. Образцы мо- 
нокристаллического сплава Си—Со—А1 находились в двухфазном сос¬ 
тоянии: матрица сплава — твердый раствор А1 в Си — и частицы второй 
фазы СоАІ. Титановый сплав состоял из смеси а- и /3-титана. Основным 
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методом исследования служила просвечивающая дифракционная элек¬ 
тронная микроскопия. Специальная методика позволяла готовить “тон¬ 
кие фольги" для электронной микроскопии для любого расстояния до 
облученной поверхности с точностью не хуже 1 мкм. 

Рассмотрим основные черты дислокационных структур, формирую¬ 
щихся в указанных металлах и сплавах при ионной имплантации, и их 
количественные характеристики. До облучения дислокационная струк¬ 
тура отожженных металлов Си, а-Ре и Мо представлена отдельными 
хаотически распределенными дислокациями со средней плотностью 
0,5 • ІО 9 см - * (см. рис. 23.1). Для предварительно деформированных 
образцов Си исходные дислокационные структуры были следующие: 
е = 6 % — ячеисто-сетчатая дислокационная структура (плотность ди¬ 
слокаций 1,3 -10 10 см -2 ); е — 30 % — разориентированная ячеистая 
дислокационная структура (плотность дислокаций 2,2 • ІО 10 см -2 ). Ди¬ 
слокационная структура исходного состояния сплава Си—Со—А1 харак¬ 
теризуется хаотически распределенными дислокациями со средней плот¬ 
ностью 8 * ІО 9 см -2 . На фоне дислокационной структуры наблюдаются 
равиомерно распределенные частицы второй фазы. В исходном состо¬ 
янии сплава ВТ18У микроструктура представлена пластинами а-титана. 
Пластины сгруппированы в пакеты. По границам пластин расположены 
прослойки /3-титана. Дислокационная структура сплава имеет высокую 
неоднородность. Так, средняя плотность дислокаций в исходном состо¬ 
янии сплава равна 6 • ІО 9 см -2 на расстоянии 1 мкм от поверхности и 
4 • ІО 9 см -2 для 5 мкм. 

Основные особенности дислокационной структуры, формирующейся 
после ионной имплантации в предварительно хорошо отожженные 
металлы а-Ре и Мо, следующие: она неоднородна в сечениях, пер¬ 
пендикулярных и параллельных облученной поверхности, и варьирует 
от сложных дислокационных переплетений до равномерно распределен¬ 
ных отдельных дислокаций; с увеличением расстояния от имплан¬ 
тированной поверхности дислокационная структура приближается к 
структуре исходного состояния; толщина приповерхностного слоя с 
измененной дислокационной структурой составляет 50—100 мкм; ана¬ 
лиз изображений дислокационных структур показывает, что в ионно- 
имплантированном а-Ре и Мо они подобны дислокационным структу¬ 
рам, формирующимся в деформированных до небольших величин ме¬ 
таллах и сплавах (например, в а-Ре такие дислокационные структуры 
образуются при одноосной деформации в интервале 4—10 %). 

Ионная имплантация отожженной и деформированной (с = 6 %) Си 
сопровождается существенным перераспределением дислокационной 
структуры и увеличением плотности дислокаций. Наибольший эффект 
отмечается в приповерхностном слое толщиной до 50 мкм. После ионной 
имплантации в указанном приповерхностном слое отожженной Си 
дислокационная структура представлена дислокационными ячейками 
без разориентации, неоднородно-сетчатой дислокационной структурой, 
а также небольшим числом дислокационных переплетений. Как пра¬ 
вило, на расстоянии 5—20 мкм от поверхности наблюдаются дисло¬ 
кационные ячейки, тоща как около поверхности (менее 5 мкм) и на 
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Рис . 23.11. Зависимости скалярной плотности дислокаций от расстояния до ионно-им¬ 
плантированной поверхности мишени в исследованных металлах и сплаве. 

а — а-Ре (кривые 1—8 ) и Си—Со— А1 (кривые 9, 10); б — Си. а: 1,9 — исходные состояния; 2 — С + (40 кэВ, 

1 • 10* 6 ион • см 2 ); 3 — С* (40 кэВ, 1 -10** ион -см 2 ); 4 — Ре + (68 кэВ, 1 ■ 10** ион - см 2 ; 5 — \Ѵ + (110 кэВ, 

2 • ІО 17 ион • см 2 ); б — Аг + (50 кэВ, 2 • 10*^ ион ♦ см 2 ); 7 — Аг + (50 кэВ, 5 -ІО* 6 ион • см 2 ); 8 — Аг + (50 кэВ, 

1 • 10 17 ион ■ см” 2 ); 10 - Ш + (100 кэВ, 1 • 10* 7 ион • см” 2 ); 

Ь: 1 — исходное состояние после отжига; 2 — отожженная Си после ионной имплантации; 3 — после деформации, 
е ш 6 %; 4 — деформированная Си после ионной имплантации, е - 6 %; 5 — после деформации, е * 30 %, и 

+ 17 -2 

после ионной имплантации деформированной Си, * * 30 %; Ш (100 кэВ, 2 - 10 ион * см ). Энергия ионов 
и доза падающих ионов указана в скобках. 


расстояниях, превышающих 20 мкм, основными составляющими микро¬ 
структуры являются неоднородная дислокационная структура и дисло¬ 
кационные переплетения. 

В случае деформированной Си (е = 6 %) после ионной имплантации 
дислокационная структура в приповерхностном слое толщиной до 
15 мкм становится полностью ячеистой с хорошо замкнутыми стенками. 
Дальнейшее увеличение расстояния от поверхности сопровождается 
изменением дислокационной структуры вплоть до структуры исходного 
состояния. Ионная имплантация сильно деформированной Си 
(г = 30 %) не приводит к какому-либо заметному изменению дисло¬ 
кационной структуры. Сравнение дислокационных структур, образу¬ 
ющихся в Си при ионной имплантации, со структурами деформирован¬ 
ной Си (одноосное сжатие или растяжение при невысоких скоростях 
деформирования) также подтверждает, что они подобны. 
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Таблица 23.2. Скалярная плотность дислокаций в сплаве ВТ18У 


Состояние 

Плотность дислокаций на расстоянии до 
облученной поверхности мишени, 10 10 см” 2 

1 мкм 

5 мкм 

Исходное 

0,6 

0,4 

После имплантации ионов В 

6,7 

3,4 

После имплантации ионов 1л 

5,6 

1.1 


При ионной обработке дисперсно-упрочненного сплава Си—Со—А1 
в приповерхностном слое толщиной до 150 мкм формируется однород¬ 
но-сетчатая дислокационная структура. Тип дислокационной структуры 
не меняется во всем указанном интервале расстояний. Необходимо 
отметить, что максимальные изменения дислокационной структуры 
наблюдаются в приповерхностном слое толщиной =* 40 мкм. Что каса¬ 
ется титанового сплава ВТ18У, ионная имплантация также приводит к 
изменению дислокационной структуры. Однако приповерхностный слой 
с модифицированной дислокационной структурой не превышает 10 мкм. 
В указанном слое при ионной обработке формируется неоднородно-сет¬ 
чатая дислокационная структура. На рис. 23.11 представлены результа¬ 
ты измерения скалярной плотности дислокаций для исследованных 
ионно-имплантированных металлов и сплава Си—Со—А1. Анализ дан¬ 
ных по измерению плотности дислокаций в сплаве ВТ18У (табл. 23.2), 
а также характера дислокационных структур в ионно-имплантирован¬ 
ных и деформированных металлах и сплавах позволяет сделать следу¬ 
ющие выводы. 

1. Плотность дислокаций увеличивается с увеличением расстояния 
от облученной поверхности и достигает максимума на расстоянии 
5—10 мкм от поверхности, а затем постепенно падает. 

2. Абсолютные значения плотности дислокаций в модифицированном 
ионной имплантацией приповерхностном слое зависят от массы и ра¬ 
диуса внедряемых атомов. Увеличение радиуса и массы внедряемых 
атомов приводит к увеличению плотности дислокаций. 

3. Увеличение дозы внедряемых ионов способствует, как правило, 
увеличению максимальной плотности дислокаций. 

4. Максимальные изменения дислокационной структуры наблюдают¬ 
ся в хорошо отожженных чистых металлах: чем выше исходная плот¬ 
ность дислокаций в материале до ионной имплантации, тем меньше 
изменение дислокационной структуры, вызванное ионной импланта¬ 
цией. 

5. Модификация дислокационной структуры при ионной имплан¬ 
тации отмечается у сплавов с высоким пределом текучести, но имеющих 
в исходном состоянии низкую плотность дислокаций. 

6. Толщина модифицированного ионной имплантацией приповерх¬ 
ностного слоя с измененной дислокационной структурой достигает 50— 
100 мкм, в материалах с высоким пределом текучести она меньше и 
может составлять несколько микрон. 
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Рис. 23.12. Корреляционные за¬ 
висимости микротвердости и плот¬ 
ности дислокаций для а-Ре. 

1 — после одноосного сжатия; 2 — после 
имплантации ионов Щ нагрузка на инден- 
тор: 25 г для кривой 2 и 20 г для кривой 2; 
для кривой 2 точки соот в етс тв уют макси¬ 
мальной плотности дислокации для облу¬ 
ченного а-Ре. 


7. Дислокационные структуры в ионно-имплантированных металлах 
и сплавах подобны дислокационным структурам в деформированных 
металлах и сплавах. 

Таким образом, “эффект дальнодействия", связанный с форми¬ 
рованием развитой дислокационной структуры в приповерхностных 
слоях мишени, наблюдается в чистых металлах с низким пределом 
текучести и в деформированных металлах, а также в сплавах, имеющих 
высокий уровень пластичности. Несомненно, что существенное повы¬ 
шение плотности дислокаций в приповерхностных слоях ионно-им¬ 
плантированных металлических мишеней будет приводить к упроч¬ 
нению этих слоев. 

На рис. 23.12 приведены зависимости микротвердости от плотности 
дислокаций для двух типов образцов а-Ре: деформированных и ионно- 
имплантированных. Видно, что микротвердость растет линейно с уве¬ 
личением плотности дислокаций, причем обе зависимости практически 
параллельны друг другу. Этот факт, несомненно, указывает на то, что 
ионная имплантация приводит к упрочнению приповерхностных слоев 
облучаемых материалов за счет формирования развитой дислокаци¬ 
онной структуры. Микротвердость в облученном а-Ре выше, чем в 
деформированном, при одной и той же плотности дислокаций. Данный 
эффект обусловлен наличием в имплантированном а-Ре тонкого поверх¬ 
ностного легированного слоя, который и дает дополнительный вклад в 
микротвердость. 

Таким образом, результаты исследования структуры приповерхност¬ 
ных слоев чистых металлов и сплавов под действием высокодозной 
ионной имплантации доказывают формирование развитых дислока¬ 
ционных структур на глубинах, существенно превышающих пробеги 
ионов. Одной из причин упрочнения приповерхностных слоев указанных 
металлических материалов является формирование при ионной имплан¬ 
тации развитой дислокационной структуры. 

В настоящее время единой теории, объясняющей “эффект дально¬ 
действия", нет. Имеется ряд моделей и механизмов, раскрывающих 
механизм дальнодействия при ионной имплантации, обзор которых 
приведен в [7, 104]. 
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23.5. Применение высокодозной ионной имплантации 
для улучшения эксплуатационных характеристик изделий 
и инструмента 

Применение метода ионной имплантации для повышения служебных 
характеристик изделий и инструмента обусловлено рядом его преиму¬ 
ществ по сравнению с другими способами модификации поверхности, а 
именно: 

— возможностью внедрения любого элемента в поверхность твердого 
тела с образованием сплавов, не предсказываемых равновесной диаграм¬ 
мой состояния; 

— независимостью от процессов, протекающих в объеме материала; 

— отсутствием проблемы адгезии между имплантированным слоем 
и объемом материала; 

— проведением процесса при относительно низких температурах; 

— сохранением геометрических размеров и чистоты поверхности 
обрабатываемой детали; 

— контролируемой глубиной распределения примеси; 

— высокой производительностью и воспроизводимостью процесса. 

Имеющийся к настоящему времени экспериментальный материал 

свидетельствует, что наиболее эффективно использование ионной им¬ 
плантации для повышения износо- и коррозионной стойкости обрабаты¬ 
вающего инструмента и изделий различного назначения. Как известно, 
износостойкость материалов может быть существенно увеличена за счет 
повышения поверхностной прочности и понижения коэффициента тре¬ 
ния. В предыдущих разделах отмечалось, что увеличение поверхностной 
твердости при ионной имплантации может быть достигнуто за счет 
следующих факторов: 

1) легирования поверхности элементами, что дает возможность по¬ 
лучить высокий эффект твердорастворного упрочнения, многократное 
повышение коррозионной стойкости и снижение коэффициента трения; 

2) формирования тонкодисперсных высокопрочных вторичных фаз с 
достаточно большой объемной долей, позволяющего достичь значитель¬ 
ных эффектов дисперсного упрочнения; 

3) получения в поверхностных слоях структурно-фазовых состояний, 
характеризующихся наличием высоких сжимающих напряжений, пре¬ 
пятствующих зарождению и росту трещин. 

Наибольшее количество работ по практическому использованию 
метода ВИИ выполнено с помощью имплантации газовых ионов (в 
основном азота). Для широкого круга изделий и инструмента при ионной 
имплантации удается достичь повышения служебных характеристик. 
Так, приведенные в работах [3, 5, 33, 105—108] данные свидетельст¬ 
вуют, что ионная обработка рабочих поверхностей режущего инстру¬ 
мента (резцы, сверла, метчики, фрезы), штампов, матриц, фильер, 
пуансонов позволяет повысить срок службы этих изделий в 2—3 раза и 
более. Коррозионная стойкость некоторых сплавов после ионной им¬ 
плантации возрастает в ІО 3 — ІО 4 раз. Показана возможность существен¬ 
ного снижения коэффициента трения, повышения циклической проч- 
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ности, предела текучести, предела упругости и сопротивления ползу¬ 
чести. 

В оригинальных исследованиях авторов проводились работы как по 
оптимизации технологических режимов ионной имплантации указан¬ 
ных выше изделий, так и по разработке новых технологий ионной 
обработки для более широкой номенклатуры изделий. 

При разработке режимов имплантации для конкретных изделий 
прежде всего анализировались условия работы и причины их выхода из 
строя. На основании такого анализа выбирались оптимальные условия 
обработки для создания в поверхностном слое материала изделий струк¬ 
турно-фазового состояния, обеспечивающего наибольшее повышение 
эксплуатационных характеристик. Компьютерное моделирование и сис¬ 
тематические экспериментальные исследования характера структурно¬ 
фазовых превращений в материалах при ионной имплантации, резуль¬ 
таты которых приведены в предыдущих разделах, позволили во многих 
случаях минимизировать затраты при выборе оптимальных техно¬ 
логических режимов. Примеры конкретной реализации описанного под¬ 
хода приведены ниже. 

Ионную имплантацию металлическими ионами использовали для 
упрочнения рабочей части тонколезвийных ножей для резки химических 
волокон. При имплантации металлическими ионами повышалась твер¬ 
дость лезвия и формировались высокие сжимающие напряжения на 
режущей кромке. Ресурс работы возрастал в 2—5 раз. 

Обработку металлическими ионами применяли также для повы¬ 
шения срока службы калибров, применяемых при производстве под¬ 
шипников. При этом имплантируемые ионы выбирали таким образом, 
чтобы не только повысить твердость, но и одновременно снизить ко¬ 
эффициент трения. Промышленные испытания показали увеличение 
срока службы имплантированных калибров в 2—3 раза. 

Одновременная имплантация газовых и металлических ионов оказа¬ 
лась весьма эффективной при упрочнении резцов из твердых сплавов. 
После такой обработки ресурс работы резцов возрастал в 1,5—2 раза. 

Мелкоразмерные сверла, метчики, фрезы упрочняли путем последо¬ 
вательной имплантации нескольких типов металлических ионов. Это 
позволяло формировать на поверхности изделий модифицированные 
слои, которые обеспечивали высокую работоспособность инструмента — 
в 3—4 раза выше по сравнению с необработанными, причем эффект 
упрочнения сохранялся (хотя и в меньшей степени) после перезаточки. 

Для того чтобы иметь возможность имплантировать в одном техно¬ 
логическом цикле различные ионы, использовали композиционные ка¬ 
тоды, способные имплантировать не только чистые элементы, но и 
многокомпонентные соединения. Разработали технологию изготовления 
таких катодов методами порошковой металлургии с помощью изо- 
статического прессования и самораспространяющегося высокотемпера¬ 
турного синтеза, а также катодов, содержащих интерметаллические 
соединения, карбиды, нитриды, бориды и различные многокомпонент¬ 
ные сплавы. 
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Применение композиционных катодов на основе твердых сплавов 
типа ВК обработки лезвий ножей для резки кожи, картона, бумаги 
позволило поднять их работоспособность в 3—5 раз. Весьма эффек¬ 
тивным оказалось использование таких катодов при обработке роликов 
для закатки жестяных банок в консервной промышленности (увеличение 
срока службы в 6 раз), а также при упрочнении штампов для вырубки 
упаковочных крышек из алюминиевой фольги. 

Как видно из приведенных примеров, ионная имплантация может 
быть весьма эффективно применена во всех отраслях промышлен¬ 
ности — от тяжелого машиностроения до сферы бытовых услуг. 



Глава 24 


КОМПЬЮТЕРНОЕ КОНСТРУИРОВАНИЕ АДАПТИВНЫХ 
ИМПУЛЬСНЫХ ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ ПРОЦЕССОВ 

24.1. Преимущества и технологические возможности 
адаптивных импульсных процессов сварки и наплавки 

Разрабатываемые адаптивные импульсные технологические 
процессы сварки и наплавки основываются на алгоритмах импульсного 
управления, по'воляющих обеспечить гарантированные характерис¬ 
тики прочности неразъемных соединений. Реализация алгоритмов им¬ 
пульсного управления энергетическими характеристиками процесса 
позволяет, осуществляя программируемый ввод тепла в зону сварного 
соединения, управлять процессами плавления и переноса каждой капли 
электродного металла, формирования структуры шва и зоны термичес¬ 
кого влияния, уменьшать степень остаточных деформаций сварных 
соединений при обеспечении стабильности импульсного режима в раз¬ 
личных пространственных положениях. В отличие от известных в 
мировой практике процессов дуговой и плазменной сварки, в том числе 
и импульсных, использующих алгоритмы управления по жестко задан¬ 
ной программе, адаптивные импульсные процессы реализуют коррек¬ 
тировку выбранного алгоритма в зависимости от состояния объекта 
управления: источник питания — дуга — зона сварного соединения. 

Указанные преимущества таких технологий определяют широкую 
область их применения и возможности не только прогнозирования 
качества и надежности неразъемных соединений, но и обеспечения 
заданных эксплуатационных характеристик обрабатываемых изделий. 
До 90 % дефектов, выявляемых в результате контроля качества свар¬ 
ных соединений, связано с корневыми швами: непровар, включения и 
др. Адаптивные импульсные технологии (АИТ) обеспечивают регу¬ 
лирование глубины проплавления и формы сварного шва, что создает 
возможность бездефектной сварки корневых швов с формированием 
обратного валика во всех пространственных положениях без допол¬ 
нительных подкладок электродами любого типа, в том числе и основно¬ 
го, без подварки корня шва изнутри. Внедрение АИТ в области свароч¬ 
ного производства дает возможность: 

— стабилизировать режимы сварки, обеспечить легкое возбуж¬ 
дение дуги; 

— уменьшить количество пор в сварочных швах за счет интен¬ 
сивной дегазации сварочной ванны; 

— повысить на 25—30 % производительность плавления электрод¬ 
ного металла по сравнению со стационарными режимами сварки; 

— уменьшить перегрев изделия и размеры зоны термического вли¬ 
яния; 
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— увеличить линейную скорость сварки и значительно упростить 
технику сварки во всех пространственных положениях, снизить требо¬ 
вания к квалификации сварщика [1 ]. 

В области наплавки при использовании серийных и нестандартных 
легирующих и модифицирующих добавок ЛИТ обеспечивают создание 
оптимальной структуры покрытий, повышение эксплуатационных ха¬ 
рактеристик наплавленных деталей машин, позволяют последовательно 
наносить друг на друга тонкие слои разнородных материалов и тем 
самым создавать структурно-неоднородные материалы с вариацией 
свойств в каком-либо направлении. 


24.2. Принципы компьютерного конструирования 
адаптивных импульсных процессов сварки 

Задачей компьютерного конструирования ЛИТ является разработ¬ 
ка оптимальных алгоритмов управления всеми звеньями технологичес¬ 
кой цепи, начиная от эффективного использования динамических 
свойств источников питания и программного изменения тепловой мощ¬ 
ности дуги II-I и кончая микроструктурными изменениями в зоне 
термического влияния, которые обеспечивают качество и стабильность 
процесса, а также получение заданных прочностных характеристик 
сварных соединений и наплавленных покрытий. Необходимость рас¬ 
смотрения широкого круга явлений, имеющих место при сварке с точки 
зрения кинетики плавления, термодинамики, физической металлургии 
сварки, теории теплопроводности, гидро- и магнитодинамики, теории 
плазмы, теории прочности сварных соединений, определяет сложность 
решения поставленной задачи. Суть предлагаемого подхода к компью¬ 
терному конструированию адаптивных импульсных технологий заклю¬ 
чается в необходимости создания программируемого периодического 
воздействия, с одной стороны, на характеристики плавления и переноса 
электродного металла, а с другой — на процессы формирования свар¬ 
ного шва и реальные структурные изменения в зоне термического 
влияния, формируемой при кристаллизации сварочной ванны. Блок- 
схема компьютерного конструирования ЛИТ, в которой отражены ос¬ 
новные этапы создания интегрированной модели импульсного процесса 
сварки и наплавки, представлена на рис. 24.1. 

Разрабатываемая система компьютерного конструирования адап¬ 
тивных импульсных технологий (ККАИТ) предназначена для обеспе¬ 
чения пользователя необходимыми ему физико-механическими и хи¬ 
мическими данными, математическими моделями поведения многоком¬ 
понентной среды во всех четырех агрегатных состояниях, сопутству¬ 
ющих процессам сварки и наплавки: плазменном, газообразном, жид¬ 
ком и твердом; математическими моделями кинетики плавления и 
кристаллизации из расплава, кинетики разрушения твердого материала 
в конструкции при ее деформировании, а также программно-мето¬ 
дическими средствами для решения этого комплекса задач. 
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Рис. 24.1. Блок-схема компьютерного конструирования АИТ. 


Предполагаемая область применения системы ККАИТ связана с 
решением как чисто технических задач: 

— созданием новых материалов с заданными термомеханическими 
свойствами; 

— нанесением защитных и упрочняющих покрытий на детали 
узлов и механизмов, работающих при интенсивных динамических на¬ 
грузках; 

— получением неразъемных соединений с заданными прочност¬ 
ными характеристиками; 

— поиском технических решений при разработке ремонтно-восста¬ 
новительных технологий; 

так и с решением научных проблем: 

— изучением закономерностей тепло- и массопереноса в сварочно¬ 
наплавочных процессах для заданных алгоритмов изменения энер¬ 
гетических характеристик процесса [2 ]; 

— установлением связи между интенсивным энергетическим воз¬ 
действием (тепловым и электромагнитным) на материал и структур¬ 
ными изменениями, образующимися в материале после снятия этих 
воздействий; 




















24 2 . ПРИНЦИПЫ КОМПЬЮТЕРНОГО КОНСТРУИРОВАНИЯ 


243 


— конструированием оптимальных алгоритмов управления энер¬ 
гетическими параметрами системы источник питания — электрод — 
дуга — изделие, обеспечивающих заданные эксплуатационные свойст¬ 
ва сварного соединения [3 ]; 

— разработкой уравнений состояния материалов, образующихся в 
результате взаимодействия электрода со сварочной ванной; 

— созданием теоретических основ применения АИТ для получения 
материалов широкого функционального назначения. 

База моделей системы ККАИТ включает в себя несколько уров¬ 
ней. Первый — это численные решения модельных задач в достаточно 
общей постановке, с глубокой проработкой различных нюансов изучае¬ 
мых явлений. На их основе делаются оценки того, какие процессы в 
технологическом цикле являются определяющими, т.е. оказывающими 
значительное влияние на конечный результат, какие можно сделать 
упрощения в математическом описании, чем можно пренебречь. Дело в 
том, что учет всего множества процессов АИТ в одном расчетном цикле 
осуществить практически невозможно. Поэтому используется второй 
уровень — сокращенное описание тех же задач без ущерба для необ¬ 
ходимой точности решения. И третий уровень — это набор инженерных 
формул для каждого отдельного этапа технологической цепи. Как 
правило, инженерные решения являются тестовыми для моделей второ¬ 
го уровня, а решение задач второго уровня — тестовыми для задач 
первого уровня. 

Банки данных в системе ККАИТ — важная часть данной пробле¬ 
мы, успешное решение которой требует создания автоматизированных 
информационно-логических подсистем, включающих в себя блок спра¬ 
вочной информации о физико-механических свойствах веществ во всех 
четырех агрегатных состояниях и об источниках их получения; блок 
проверки взаимосогласованности поступающих данных; блок хранения 
параметров, рассчитываемых по моделям. 

Отметим, что материалы электрода и сварочной ванны представля¬ 
ют собой, как правило, многокомпонентные системы самого разнооб¬ 
разного состава. Создаваемый банк данных о различных физико-ме¬ 
ханических свойствах многокомпонентных материалов, таких как 
электрическое сопротивление, теплоемкость, плотность, модули упру¬ 
гости и другие, позволит исследовать применимость адаптивных им¬ 
пульсных технологий к широкому кругу материалов. Предлагаемая 
концепция заключается в том, что на макроуровне все проявляемые 
свойства вещества взаимосвязаны через уравнение состояния. Кроме 
того, существует функциональная связь между свойством многокомпо¬ 
нентного материала и соответствующим свойством его компонентов, 
определяемая на основе принципа аддитивности (правила подобия): 

N 

т - 2 <ѵл<у, 

і= 1 

N 

Ё а < “ ь 

;=1 


(24.1) 
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Рис. 24.2. Кривые изменения коэффициента теплового расширения ($ и тепло¬ 
емкости С ѵ Ре—ЭД сплавов в зависимости от концентрации компонентов. 

1 - расчет; 2 - эксперимент. 

Здесь для конкретности записано соотношение для теплоемкости 
при постоянном объеме С ѵ , где а. — весовая доля /-го компонента; N — 
число компонентов. Данное соотношение описывает состояние вещества 
в точке. При этом предполагается, что многофазная система в точке 
является однотемпературной односкоростной средой с давлением, рав¬ 
номерно распределяющимся по всем фазам. 

Определение вида функции / в общем случае — самостоятельная 
задача. Вполне удовлетворительное решение ее получено для сплавов и 
химических соединений, испытывающих фазовые переходы I рода на 
основе метода кластерных компонентов [4 ]. Так, для железоникелевых 
инварных сплавов методом кластерных компонентов найдено, что / 
имеет вид (рис. 24.2): / = С 1 е“ с Л. 

В тех случаях, когда отсутствует химическое взаимодействие меж¬ 
ду компонентами или оно таково, что не возникает дефекта объемов, 
т.е. выполняется принцип аддитивности объемов 

N N 

ѵ *2 в г к і* = (24 - 2) 

і-1 і-1 

поиск функциональной связи осуществляется на основе применения 
соотношения (24.2) к известным термодинамическим тождествам и 
правилам. Аналогично устанавливается связь и между такими термоме¬ 
ханическими характеристиками, как скорость звука, теплопроводность, 
динамическая и кинематическая вязкость и др. 

В тех случаях, когда необходимо определить, как меняются эти 
параметры с изменением давления, температуры, электромагнитного 
поля, или их значения при переходе в другое агрегатное состояние, 
используются разработанные уравнения состояния [5 ]. 

В системе ККАИТ предусматривается оптимизация технологи¬ 
ческих параметров. Поскольку ее назначение достаточно многообразно, 
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требования пользователей могут быть сконцентрированы на каких-то 
отдельных деталях функционирования системы. В одних случаях это 
могут быть заданные глубина проплавления и ширина шва, в других — 
обеспечение мелкозернистой структуры сварного шва, в третьих — 
формирование покрытия с заданными градиентными свойствами и т.д. 
Следовательно, математическая модель должна быть переформули¬ 
рована в соответствии с заданными функциями цели. 

Первым этапом в разработке рациональной технологии импульсной 
сварки и наплавки является моделирование процессов плавления и 
переноса электродного металла с систематическими короткими замы¬ 
каниями дугового промежутка. 

Так как в адаптивных импульсных процессах реализуется принцип 
переноса металла “одна капля в импульс" и протекают они с ми¬ 
нимальными отклонениями мгновенных значений энергетических ха¬ 
рактеристик, это позволяет на основе численного исследования разра¬ 
батываемых моделей решать обратную задачу — конструировать оп¬ 
тимальные алгоритмы управления системой: источник питания — ду¬ 
га — сварочная ванна, стабилизирующие перенос электродного метал¬ 
ла, уменьшающие его разбрызгивание, формирующие сварочный шов 
заданных размеров с учетом его пространственного положения, а следо¬ 
вательно, обеспечивающие его необходимые эксплуатационные свой¬ 
ства. 


24.3 Компьютерное конструирование 
оптимальных алгоритмов управления АИТ 

Конструирование оптимальных алгоритмов управления адаптив¬ 
ными импульсными процессами непосредственно связано с совершенст¬ 
вованием способов управления их энергетическими параметрами: /(0, 

К- К '- 

Традиционно математическое описание процессов, протекающих в 
системе источник питания — сварочная дуга при сварке с система¬ 
тическими короткими замыканиями дугового промежутка, осуществля¬ 
ется по средним показателям режима, которые, однако, не отражают 
технологической устойчивости процесса, так как отклонение одного из 
них -в пределах отдельного микроцикла приводит к нарушению техно¬ 
логического режима. В работе [2] описана и исследована созданная 
модель плавления и переноса электродного металла во время коротких 
замыканий дугового промежутка при импульсном процессе сварки и 
наплавки на уровне мгновенных значений энергетических характе¬ 
ристик процесса в пределах отдельного микроцикла для алгоритма 
управления, показанного на рис. 24.3 [6 ]. 

Дальнейшим развитием и уточнением предложенной модели явля¬ 
ется исследование влияния тепловых процессов в электродном стерж¬ 
не — теплопроводности и теплоотдачи в окружающее пространство на 
скорость плавления материала электрода. Решена задача распростра¬ 
нения теплоты в цилинд рическом стержне — электроде, закрепленном 
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Рис. 24.3 . Циклограмма тока / и напряжения II. Рис. 24.4. Схема роста капли рас- 

I - короткое замыкание длительностью II - горение плавленного металла Электрода и 
дуги в импульсе длительностью г и ; ІИ- пауза перед ко- форма получаемого сварного шва. 
рслким замыканием і п ; / пик — пиковое значение тока ко- 
короткого замыкания. 


в токоподводящем наконечнике (рис. 24.4) с движущейся границей 
плавления, где Ѵ п — скорость подачи электрода, а скорость движения 
его нижней границы 


V - V - V 


Ѵ пл — скорость плавления нижнего торца электрода в результате 
тепловыделения от дуги. Решение уравнения теплопроводности осуще¬ 
ствлялось в рамках задачи [2 ], величина теплового потока д на нижней 
движущейся границе электрода и значение /(О протекающего по элек¬ 
троду тока в каждый момент времени определялись решением системы 
нелинейных дифференциальных уравнений из [2], а К — сопро¬ 
тивление нерасплавленной части электрода и скорость его плавления 
находились с учетом распределения температуры, полученного из ре¬ 
шения уравнения теплопроводности: 


— {у-Т) = — 
ді к ' дх 


А дЦ /уГ_ 
с дх с-Р 2 


а*Р . д 

— (Г -Г) Г), 


где у — плотность материала электрода; А — коэффициент теплопро¬ 
водности; с — удельная теплоемкость материала электрода; а — 
коэффициент теплоотдачи; Р — площадь поперечного сечения электро¬ 
да; р — удельное сопротивление, р(Т) =/>*•( 1 + а*-АТ); р* — удель¬ 
ное сопротивление при Т *; АТ = Т - Т*, а* — температурный ко¬ 
эффициент сопротивления; II = Ѵ п — скорость движения электрода. 
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Для стадии короткого замыкания и паузы в протекании сварочного 
тока (рис. 24.3) граничные условия: Т(-Ь*, I ) = Т*, і) = Т . 

д ПЛ 

Для горения дуги в импульсе: Т(-Ь*, І) — Г*, — Т(Ь**(і), і) = 
- дх 
= -я- 

Значение теплового потока — д на движущейся границе области 
решения получим из закона сохранения тепловой энергии [7 ]: 

б + = оі + о; + о;> 

где — количество теплоты, вводимое дугой; — количество 
теплоты, расходуемое на плавление электрода; 0~ — количество теп¬ 
лоты, расходуемое на увеличение температуры жидкого металла от 
Т - Т т до Т — Т % — температуры капли; 0~ — количество теплоты, 
переносимое в глубь металла, или в развернутом виде: 

ІГ-І'Г 1 = [М + с(Т* - Т )]у-Ѵ -Л —, 

а 1 V к пл' пл ’ 


где Ѵ пп = 


аь 


аі 


Другое условие на движущейся границе состоит в том, что ее 
температура равна температуре плавления,'т.е. 


г(Г*(0. о = т т . 

Так как нижняя граница рассматриваемой области движется, т.е. 
Ь** является функцией от I, то при решении ближайшие к нижней 
границе узлы неподвижной разностной сетки неизбежно будут либо 
исчезать из рассмотрения, либо появляться, поэтому целесообразно 
введение подвижной разностной сетки, связанной с нижней границей. 

Результаты численного решения поставленной задачи позволяют 
установить взаимосвязь энергетических характеристик процесса 
(7 св ((), і/ д (0) с важнейшими регулируемыми технологическими пара¬ 
метрами процесса сварки: скоростью подачи V , вылетом электрода І в , 
напряжением холостого хода И т источника питания, длительностью 
горения дуги в импульсе < и , частотой импульсов, и дать их количествен¬ 
ную оценку. А это дает возможность конструировать оптимальный 
алгоритм управления импульсным процессом сварки, т.е. определять 
оптимальный комплекс значений регулируемых параметров в зави¬ 
симости от решаемой технологической проблемы, например снижения 
разбрызгивания металла, совершенствования динамических свойств ис¬ 
точников питания. 

Образование капли расплавленного металла на торце электрода и 
перенос ее в сварочную ванну происходят в условиях большого зна¬ 
чения тока, высокой температуры и значительной напряженности поля 
в приэлектродных областях сварочной дуги. С повышением напря¬ 
жения увеличиваются диаметр капель, длительность их пребывания в 
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Рис. 24.5. Области значений К — размера пе- Рис. 24.6. Области значений /-часто- 
реносимых капель электродного металла для ты коротких замыканий. 

различных режимов сварки. *И« мс: / - 5; 2 - 10; 3 - 15; 4 - 20. 

ѵ п * Ш-200 мм/с; / в = 8-20 мм; = 35В; / 0 * 

* 20 А; / и , мс: / - 20; 2 - 15; 3 - 10; 4 - 5. 


зоне дуги, при этом возрастают потери металла на окисление и раз¬ 
брызгивание. Для данных режимов сварки характерно противоречие 
между стремлением снизить разбрызгивание и требованиями форми¬ 
рования шва, производительности процесса сварки и другими техно¬ 
логическими показателями. 

Регулируя длительность импульса в сочетании с другими техно¬ 
логическими параметрами (У , / в ), можно управлять размерами А пе¬ 
реносимых капель и их частотой / (рис. 24.5, рис. 24.6), которые в 
значительной степени определяют геометрические размеры сварного 
шва. Увеличение вылета электрода приводит к уменьшению частоты 
коротких замыканий и росту объема расплавленного электродного ме¬ 
талла в пределах отдельного микроцикла. Эти важные технологические 
параметры (Ни/) можно поддерживать в требуемых пределах путем 
уменьшения І к > что приводит к увеличению частоты коротких замы¬ 
каний и сокращению объема расплавленного металла. 

Влияние основных технологических параметров Ѵ п> / в , 11 т на состо¬ 
яние системы источник питания — сварочная дуга — сварочная ванна, 
определяемое по средним значениям / св , можно проследить на рис. 24.7. 
Так, при изменении вылета электрода в диапазоне / в = 8—20 мм 
значительно повышается температура его подогрева, что можно ком¬ 
пенсировать увеличением і . Последнее позволяет стабилизировать 
среднее значение / , а следовательно, производительность расплав¬ 
ления электрода. 

На рис. 24.8 показано изменение скорости плавления электрода 
на стадии горения дуги в импульсе. На стадии образования капли 
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Рис 24.7 . Зависимость среднего значения р и с. 24.8. Скорость плавления электро¬ 
тока / ср от вылета электрода и скорости его да на интервале горения дуги в им- 
подачи для режима сварки. пульсе. 

Ѵуа. * 40 В; * и я 5 мс. 


уменьшение скорости плавления наблюдается в значительных преде¬ 
лах, причем с увеличением і и на границе плавления происходит чере¬ 
дование плавления и кристаллизации металла. С помощью компьютер¬ 
ного эксперимента построены расчетные циклограммы сварочного тока 
для широкого диапазона значений регулируемых технологических 
параметров (рис. 24.9), оптимальный алгоритм управления импульсной 
дугой с паузой в протекании сварочного тока в момент окончания 
разрыва жидкой перемычки, ограничивающей пиковой значение / 
тока короткого замыкания (рис. 24.9, кривая 2). Такой алгоритм управ¬ 
ления уменьшает разбрызгивание расплавленного металла в конце 
короткого замыкания до 2—2,5 %. 

С увеличением Ѵ п электрода повышается частота коротких замы¬ 
каний при почти постоянных мгновенных значениях тока в интервале 
как короткого замыкания, так и горения дуги в импульсе. Это обус¬ 
ловливает высокую стабильность процесса сварки, постоянство разме¬ 
ров переносимых капель электродного металла независимо от простран¬ 
ственного положения сварочной ванны, что особенно важно для поддер¬ 
жания стабильных показателей процесса сварки. 

Прц конструировании оптимального алгоритма управления им¬ 
пульсным источником питания, режима сварки необходимо выбрать 
такое сочетание параметров сварки (автоматической, полуавтоматиче¬ 
ской, под флюсом и в защитных газах): / св — сварочного тока, / — 
плотности тока в электроде, (/ д — напряжения дуги, Ѵ св — скорости 
сварки, химического состава (марки), грануляции флюса, рода тока, 
его полярности, которое обеспечит получение швов заданных размеров, 
формы и качества. 

Для получения швов оптимальной формы, обладающих высокой 
технологической и эксплуатационной прочностью, нужно достичь за¬ 
данных значений характерных размеров шва: глубины провара Н, 
ширины шва Е, высоты наплавленного валика С (см. рис. 24.4). Разме¬ 
ры и форма шва определяются количеством теплоты, введенной в 
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Рис. 24.9. Расчетные 
циклограммы сварочного 
тока оптимальных режи¬ 
мов сварки. 

Ѵ п , мм/с: 1 -111; 2 - 138. 


изделие, и характером ввода этой теплоты. При действии точечного 
быстродвижущегося источника теплоты [8 ] площадь провара (площадь, 
ограниченная изотермой плавления Т пл ) можно выразить следующим 
образом: 

1 

Р =-О , 

пр Ес-Ѵ-Т 

' пл 

о 

где (2 п = — — погонная энергия, т.е. отношение мощности дуги (2 к 

0,24/ I/ ** 

скорости сварки Ѵ сл ; () п =-, — эффективный КПД дуги. 

СВ 

Вводя характерные коэффициенты: ^ пр = Е/Н — коэффициент 
формы провара; у> в = Е/С — коэффициент формы усиления и кон¬ 
станты А, К, полученные по экспериментальным данным для 
низкоуглеродистых и низколегированных сталей при сварке в С0 2 
электродной проволокой марок Св-08Г2С и Св-08ГС постоянным током 
обратной полярности [9, 10], имеем возможность использовать соотно¬ 
шения, связывающие характерные размеры шва и энергетические ха¬ 
рактеристики процесса: 

Н=А<0Ж г , 

* ѵ -*•(!»- 0 , 010 ^. 

1 СВ 

При наплавке или сварке стыковых соединений без скоса кромок с 
нулевым зазором наплавленный металл располагается в виде валика 
над поверхностью листов (см. рис. 24.4), поэтому С = Р н //а ь -Е, где 
ц ъ — коэффициент полноты валика, а Р — площадь поперечного 
сечения наплавленного валика. 

С помощью этих зависимостей для исследования влияния основных 
технологических и дополнительных регулируемых параметров: 1/ т> / пик , 
І л , Ѵ а , 1 И , / м , зы , А на размеры получаемого шва при сварке и 
наплавке (рис. 24.10), на основе компьютерного эксперимента для 
широкого диапазона варьирования значений технологических и энер¬ 
гетических параметров режима сварки можно ск< дструировать оп¬ 
тимальный режим, обеспечивающий требуемые соотношения геомет¬ 
рических размеров шва гр п , для заданного типа соединения, коте. 
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Рис. 24.10, Зависимость глубины проплавления 
Я, ширины шва 2?, высоты наплавленного вали¬ 
ка О от частоты коротких замыканий и пикового 
значения тока (К св = 7,8 мм/с). 


характеризуют его технологическую и эксплуатационную прочность. 
Так, при автоматической и полуавтоматической сварке для у> пр < 0,8 
получаются швы, склонные к образованию горячих трещин, при 
>4 — слишком широкие швы с малой глубиной провара, что 
нерационально с точки зрения использования мощности дуги и при¬ 
водит к увеличена -• деформаций. Для хорошо сформированных швов 
оптимальный диапазон значений у> в = 7 — 10. Узкие и высокие швы с 
малым у» в не имеют плавного сопряжения с основным металлом и 
обладают неудовлетворительной работоспособностью при переменных 
нагрузках. Большие значения Ц> ъ соответствуют широким и низким 
усилениям, что нежелательно в связи с возможным уменьшением 
сечения шва по сравнению с сечением основного металла из-за коле¬ 
баний уровня жидкой ванны. 


* * * 

Многочисленные экспериментальные данные по импульсному дуго¬ 
вому воздействию на материалы, банки данных регулируемых техно¬ 
логических и энергетических параметров процессов сварки и наплавки, 
полученные компьютерным экспериментом и математические модели 
отдельных этапов (см. рис. 24.1) технологической цепи открывают 
возможность компьютерного конструирования рациоь гльного техно¬ 
логического процесса в сварочном производстве. Это позволяет оп¬ 
тимизировать все звенья технологической цепи: от алгоритма управ¬ 
ления энергетическими характеристиками технологического процесса, 
характера движения металла в сварочной ванне до его кристаллизации 
и микроструктурных изменений в зоне термического влияния. При 
этом важно обеспечить комплексное рассмотрение физических процес¬ 
сов, протекающих в дуге, вылете электрода, сварочной ванне, системе 
питания, образующих совместно сложную электродинамическую систе¬ 
му, как в едином объекте автоматического управления. 

Использование методов математического моделирования, числен¬ 
ных методов, компьютерного эксперимента в тесной связи с методами 
исследования свойств сварных соединений в реальных условиях экплу- 
атации, банков данных по технологическим параметрам импульсных 
процессов, их энергетическим характеристикам, прочностным свойст- 
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вам реальных соединений, теплофизическим константам многокомпо¬ 
нентных материалов позволяют решить обратную задачу: констру¬ 
ировать оптимальные алгоритмы управления системой источник пи¬ 
тания — электрод — дуга — сварное соединение согласно решаемой 
технологической задаче — стабилизации переноса электродного метал¬ 
ла в импульсном режиме, снижения разбрызгивания, повышения про¬ 
изводительности процесса, формирования сварных швов заданных раз¬ 
меров с учетом их пространственного положения. Предлагаемый подход 
дает возможность осуществить выбор материалов и оптимизацию их 
свойств и структуры в соответствии с условиями эксплуатации, т.е. для 
реальных конструкций, работающих в конкретных условиях термо¬ 
циклических и деформационных нагрузок. 

Компьютерный эксперимент на основе разрабатываемых моделей 
позволяет сократить время разработки оптимальных алгоритмов управ¬ 
ления этими процессами, число дорогостоящих экспериментов по отра¬ 
ботке технологических режимов, сформировать банк данных для боль¬ 
шого количества управляемых параметров импульсной сварки и на¬ 
плавки, областей существования устойчивых режимов процесса. 




Глава 25 


ПОВЫШЕНИЕ СВОЙСТВ ГАЗОТЕРМИЧЕСКИХ ПОКРЫТИЙ 
И СТАЛЕЙ КОНСТРУКЦИОННОГО НАЗНАЧЕНИЯ 
ПРЕОБРАЗОВАНИЕМ ИХ СТРУКТУРЫ 
МОЩНЫМ УЛЬТРАЗВУКОМ 

25.1. Предварительные замечания 

В машиностроении напыленные покрытия широко применяются с 
целью придания рабочим поверхностям специальных свойств и защиты 
деталей от внешних воздействий. Использование покрытий на деталях 
конструкционного назначения предъявляет повышенные требования к 
их прочности, так как стойкость покрытий в условиях силовых воз¬ 
действий в целом лимитирует работоспособность и надежность конст¬ 
рукций с покрытиями. Упрочнение покрытий наиболее распространен¬ 
ными методами термообработки приводит, как правило, к разупроч¬ 
нению основы, кроме того, технологически трудно осуществимо на 
конструкциях крупногабаритных и сложной формы. Поэтому создание 
и развитие методов, позволяющих эффективно повысить прочностные 
свойства покрытий и одновременно улучшить прочность основы, явля¬ 
ется актуальной научно-технической задачей [1 ]. 

Среди высокоэнергетических методов воздействия на покрытия 
(лазерный, электронно-лучевой, плазменный), производящих мини¬ 
мальное отрицательное влияние на основу, использование мощного 
ультразвука {1, 2] занимает особое место. Это связано с тем, что такие 
виды воздействия на покрытие и основу носят только силовой характер 
и не сопровождаются изменением агрегатного состояния материала. 
Благодаря высокой степени локализации пластической деформации, 
активации процессов массопереноса и растворения в твердой фазе 
мощный ультразвук позволяет эффективно изменять структуру и фазо¬ 
вый состав материала в твердом состоянии и тем самым получать 
свойства, отличные от свойств литых структур. 

Несмотря на то, что воздействие ультразвука на сталь изучено 
достаточно широко [3, 4 ], электронно-микроскопические исследования 
сталей различного класса конструкционного назначения, приведенные 
в данной работе, позволяют получить более полное представление о 
механизмах упрочнения на субструктурном уровне и поэтому обладают 
научной и практической новизной [5 ]. Знание структуры напыленных 
покрытий [6, 7], в том числе при воздействии ультразвука, дает 
возможность изучить особенности структурных и фазовых превра¬ 
щений в неравновесных условиях и получить представление о структу- 


254 


ГЛ. 25 ПОВЫШЕНИЕ СВОЙСТВ ГАЗОТЕРМИЧЕСКИХ ПОКРЫТИЙ 


ре покрытий на различных уровнях. Это важно для понимания пове¬ 
дения под нагрузкой структурно-неоднородных сред, каковыми являют¬ 
ся покрытия и система сталь—покрытие, с целью прогнозирования их 
стойкости при внешних воздействиях. 

Исследование физико-механических свойств упрочненных сталей, 
покрытий и композиций сталь—покрытие показывает эффективность 
работы как самого покрытия, так и изделия с покрытием, особенно при 
знакопеременных нагрузках, что позволяет конкурировать предлагае¬ 
мому методу обработки напыленных покрытий с обработками, сопро¬ 
вождающимися оплавлением. 


25.2. Воздействие ультразвука на структуру 
и свойства среднеуглеродистых 
конструкционных сталей 

Исследования влияния ультразвуковой обработки (УЗО) прово¬ 
дились на конструкционных среднеуглеродистых сталях перлитного, 
мартенситного класса, низколегированных и аустенитных, содержащих 
16,5 мае. % Мп и 3,5 мае. % А1. 

Ультразвуковая обработка стальных образцов высотой и диаметром 
по 0,02 м проводилась на установке с инструментом насадкой на 
волноводе с подвижными иглами-ударниками диаметром 0,05 м. Амп¬ 
литуда колебаний рабочего торца волновода составляла около 75 мкм, 
частота колебаний около 21 кГц, статическая сила прижима инстру¬ 
мента к образцам 200 Н. 

В результате применения такого рода высокоамплитудной ударной 
УЗО образцы исследуемых сталей испытывают пластическую дефор¬ 
мацию, затухающую вглубь. Глубина впадин на обработанной поверх¬ 
ности образцов достигает 0,001 м (фото 25.1, см. вклейку). 

Поверхностный упрочненный слой всех сталей по свойствам от¬ 
личается от сердцевины металла. Залегающие на разных глубинах слои 
деформируются в различной степени. Верхние слои, толщиной 50— 
100 мкм, представляют зону сильно упрочненного металла, средние, 
толщиной 250—500 мкм, — зону менее упрочненного металла, наибо¬ 
лее упрочненной оказывается верхняя часть пластически деформи¬ 
рованного слоя, где зерна приобретают определенную ориентацию, 
вытягиваясь в направлении движения инструмента. 

Твердость обработанной поверхности каждого типа стали возраста¬ 
ет до определенного предела, и дальнейшее увеличение деформи¬ 
рующей силы (или времени обработки) не сопровождается ростом 
твердости (рис. 25.1). 

Прочностные свойства являются структурно-чувствительными ха¬ 
рактеристиками и поэтому зависят от степени совершенства крис¬ 
таллического строения металлов. 
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Рис. 25.1. Распределение микротвердости 
сталей по глубине поверхностного слоя 
после УЗО. 

1 — сталь 45; 2 — сталь 40Х; 3 — аустенитная сталь 
45П7ЮЗ; 4 — мартенситная низкоотпущенная; 5 — 
мартенситная высокоотпущенная. 


Влияние УЗО на структуру и свойства среднеуглеродистых сталей 
перлитного класса достаточно хорошо изучено и описано в научной и 
технической литературе. Поэтому основное внимание было уделено 
поведению мартенситной стали в разном термически обработанном 
состоянии при воздействии ударной УЗО. 

В закаленном и низкоотпущенном состоянии субструктура стали 
представляет пакетный мартенсит с прослойками остаточного аустенита 
по границам мартенситных реек, где также расположен цементит (фото 

2 5 Ха). 

Металлографические исследования свидетельствуют об изменениях 
микроструктуры поверхностного слоя стали после УЗО. Исходная 
структура пакетного мартенсита интенсивно разрушается, происходит 
измельчение. Исчезает остаточный аустенит, возрастает плотность ди¬ 
слокаций, изменяется сама структура пакетного мартенсита. Это выра¬ 
жается в поляризации дислокационной структуры, возникновении из¬ 
быточной плотности дислокаций и дальнодействующих полей напря¬ 
жений (фото 25.2, б). Кроме этого наблюдается выпадение новых 
частиц цементита и специальных карбидов типа Ме 23 С б . Поскольку 
выпадающие частицы мелкие, уменьшается средний размер карбидных 
частиц при увеличении их плотности на два порядка. Углерод, на¬ 
ходившийся в твердом растворе, из него полностью выделяется, о чем 
свидетельствует то, что параметр решетки твердого раствора стали 
после ультразвуковой обработки принимает значение, соответствующее 
параметру решетки а-Ре. 

После закалки и высокого отпуска структура стали представляет 
отпущенный пакетный мартенсит с прослойками цементита по гра¬ 
ницам реек (фото 25.3). В результате УЗО наблюдается укрупнение 
фрагментов структуры. 

Электронная микроскопия фольг свидетельствует о разрушении 
части объема материала структуры пакетного мартенсита (фото 25.3, 
б). При полном разрушении пакетного мартенсита образуется фрагмен¬ 
тированная дислокационная субструктура (фото 25.3, в). Процесс суб- 
структурных изменений происходит при постоянной скалярной плот¬ 
ности дислокаций. Изменяется размер цементитных частиц. Они уко- 
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рачиваются во фрагментированной субструктуре и удлиняются в 
частично сохранившейся субструктуре пакетного мартенсита. Объемная 
доля цементита не изменяется. Выделяются мелкие (~5 нм) частицы 
специальных карбидов и частично углерод из твердого раствора, кото¬ 
рый уходит на дислокации. 

Физический механизм процессов, протекающих в сталях при ком¬ 
натной температуре в условиях ударной УЗО, можно объяснить следу¬ 
ющим образом. 

Процессы пластической деформации при ударной УЗО сочетаются 
с ультразвуковым возбуждением кристаллической решетки и дефект¬ 
ной подсистемы. Резко активизируются подвижность дефектов и пере¬ 
стройка субструктуры [8], а также процессы диффузии, ускоряется 
массоперенос, происходит увлечение примесей дислокациями [9—11]. 
Фазовые превращения и диффузию атомов углерода при ударной УЗО 
стимулируют градиенты пластической деформации, напряжений и 
плотности дефектов в образцах. 

Фактор воздействия УЗО на структуру аустенитной высокомарган¬ 
цовистой стали мало отличается от производимых другими методами 
поверхностного пластического деформирования изменениями. Ударная 
УЗО, не меняя характер исходной ячеисто-сетчатой дислокационной 
структуры с плотностью дислокаций 3• ІО 10 1/см 2 (фото 25.4,а), вдвое 
повышает плотность дислокаций. Металлографически (фото 25.4,6) и 
электронно-микроскопически (фото 25.4,в) наблюдаются деформаци¬ 
онные двойники, имеющие плотность 1,0 -ІО 4 1/см 2 . Отмечаются две 
системы деформационного двойникования. 

Структурное упрочнение поверхности вызывает изменение важ¬ 
нейшей для конструкционных сталей характеристики, определяющей 
работоспособность деталей машин, — усталостной прочности [12]. 

Циклические испытания цилиндрических образцов из стали 45 
диаметром 0,03 м, проведенные при знакопеременном изгибе [13] на 
базе 2,5* ІО 6 циклов нагружения, выявили повышение сопротивления 
усталости при УЗО на 25 % по сравнению с необработанным ма¬ 
териалом, долговечность которого при нагрузке 300 МПа составила 
6- ІО 4 циклов нагружения. 

Эффект упрочнения более значителен в случае испытания образ¬ 
цов по схеме знакопеременного кручения с частотой 1500 циклов в 
минуту при нагрузке о а — 300 МПа. УЗО обеспечивает увеличение 
длительности периода появления трещин на поверхности стали в 2 раза 
и повышение циклической долговечности упрочненной детали на 80 %. 
Строение излома представляет бороздчатый рельеф очага разрушения, 
характерный для исходной стали, и его искажение в образцах, обрабо¬ 
танных ультразвуком (фото 25.5). В последнем случае глубина ци¬ 
клических надрывов значительно меньше, чем в исходных образцах. 
Следы усталостного деформирования теряют четкость и формируются в 
виде рядов дисперсных впадин, характерных для участков с накоп- 
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Фото 20. і. Микроволокна диоксида циркония 






Фото 25.3. Субструктура высокоотпущенной мартенситной стали. 

в — до обработан; б - рирушонн*. УЗО март»™ струна;. - фра* 
ментированная при УЗО. 



а — исходная 


Фото 25.4. Структура аустенитной стали. 

ячеисто-сетчатая; б - после УЗО; в - деформационные двойники. 





Фото 25,7» Аморфно-кристаллические структуры покрытия. 
а — нанокристаллы в квазиаморфной матрице твердого раствора на основе никеля; б — микродифракция. 
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лением микродефектов в вершинах трещин. Искажения в структуре 
микроизломов уменьшаются по направлению от поверхности в глубь 
образца, что объясняется снижением эффекта упрочняющего воздейст¬ 
вия по глубине. 

С положительным влиянием УЗО на сопротивление усталости свя¬ 
зано улучшение сравнительных характеристик фреттинг-стойкости 
• трибопары “сталь—сталь” в условиях микроперемещений в воздушной 
среде при значениях задающих параметров, отвечающих граничным 
значениям области нормального механохимического износа и мини¬ 
мальным значениям износа трибопары (база испытаний 6 -ІО 5 цик¬ 
лов, частота перемещений 30 Гц, нагрузка 5—55 МПа, амплитуда 
(1—3) • 10“ 4 м). Анализ результатов испытаний показал, что характер 
износа и его параметры для образцов из исходной и упрочненной стали 
существенно различаются. Разрушение поверхностей пары “сталь— 
сталь” проявляется в виде адгезионных вырывов, заполненных продук¬ 
тами изнашивания. При фреттинг-коррозии упрочненной стали опреде¬ 
ляющая роль принадлежит усталостным процессам. УЗО снижает износ 
в 1,5 раза, коэффициент трения на 15—20 %. 


25.3. Повышение прочностных свойств 
газотермических покрытий воздействием УЗО 
на их строение и структуру 

Газотермические покрытия характеризуются неоднородностью 
строения, структуры и анизотропией свойств [1 ], что связано с особен¬ 
ностями процесса формирования покрытий из разнодисперсных порош¬ 
ковых частиц, наличием значительной пористости (до 20 %), слоис¬ 
тостью, окисленностью и т.д. 

Для защиты изделий от механических, химических и тепловых 
воздействий широкое применение нашли газотермические покрытия из 
сплавов на основе никеля, с легированием твердого раствора Сг, В, $і и 
другими элементами [14]. 

Изучение напыленных покрытий на основе никеля показало, что 
наряду с присущими всем металлическим напыленным покрытиям 
особенностями первые характеризуются наличием двух типов металло¬ 
графически наблюдаемых после травления химическими реактивами 
частиц [6]: светлых, состоящих в основном из твердого раствора на 
основе никеля и имеющих среднюю микротвердость 7000 МПа, и тем¬ 
ных с выделениями вторых фаз, представляющих собой частицы бо- 
ридов МцВ, а также СгВ, СгИ, ЗЮ 2 , Ре 3 А1. Темные частицы имеют 
среднюю микротвердость 5000 МПа, что объясняется меньшей леги- 
рованностью твердого раствора. 

Оба типа порошковых частиц в покрытии имеют разнообразную 
форму от округлой до вытянутой вследствие разной степени де- 

9 Заказ № 272 
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формированное™. Методом просвечивающей электронной микроскопии 
установлено, что тонкая структура основной фазы покрытия — твердо¬ 
го раствора на основе никеля — имеет сложный и неоднородный 
характер. Она является смесью нескольких типов структур с элемен¬ 
тарным звеном — нанокристаллами, размером до 10 нм (фото 25.6). 
Наблюдаются также области с нанокристаллами, группирующимися во 
вторичные зерна размером 30—600 нм. В целом структуру покрытия 
на разных структурных уровнях можно представить следующим образом: 



Ранее проведенные авторами исследования [1 ] показали, что ис¬ 
пользование УЗО при напылении покрытия приводит к повышению их 
прочности и твердости при одновременном снижении пористости. Изме¬ 
нения прочностных и эксплуатационных свойств вызваны формоизме¬ 
нением УЗО слоев покрытия и отдельных составляющих его частиц, 
разрушением и измельчением окисных пленок и интенсификацией 
растекания частиц, что в совокупности способствует возникновению 
зон схватывания и свариванию частиц между собой. При этом установ¬ 
лено, что зона ультразвукового воздействия не ограничивается местом 
контакта инструмента с покрытием, вибрация распространяется на весь 
объем покрытия. Наложение интенсивных ультразвуковых колебаний 
на процесс формирования покрытия не приводит к качественному 
изменению его фазового состава. Наиболее значительные изменения 
обнаруживаются в структуре основной фазы, которая частично пере¬ 
ходит в аморфное (до 20 %) и аморфно-кристаллическое состояния 
(фото 25.7). Кроме того, имеются вторичные зерна размером 1—5 мкм, 
являющиеся монокристаллами, в которых под действием ультразвуко¬ 
вого деформирования происходит двойникование, образование ячеистой 
дислокационной структуры и распад твердого раствора с выделением 
нанокристаллических упрочняющих фаз. 
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Структуру покрытия можно представить следующей схемой: 



Сравнение этой схемы с приведенной выше позволяет сделать 
заключение, что воздействие УЗО проявляется на всех структурных 
уровнях покрытия. Следует отметить, что аморфизация увеличивает 
степень неравновесное™ структуры. Одновременно под действием УЗО 
в других микрообластях покрытия протекает процесс распада твердого 
раствора на основе никеля, что повышает степень равновесности структуры. 

Создание нанокристаллических и аморфно-кристаллических струк¬ 
тур в покрытиях путем применения УЗО при напылении повышает их 
основные физико-механические свойства: прочность и твердость [1 ]. 
Существенно (в 1,5—2 раза) снижается пористость покрытий. Такое 
повышение физико-механических характеристик покрытий после УЗО 
сопровождается ростом эксплуатационных свойств, в частности при 
трений и фреттинг-коррозии. 

При малых осциллирующих возвратно-вращательных перемеще¬ 
ниях трибопары “сталь с покрытием — сталь“ наличие неупрочненного 
покрытия увеличивает износ трибопары и самого покрытия. Это связа¬ 
но с локализацией концентрации напряжений по границам частиц 
покрытия, играющих роль границ фактических пятен контакта поверх¬ 
ности сопряжения. В связи с высокой дефектностью границ отдельных 
частиц и целых слоев покрытия латентный период до начала схваты¬ 
вания, сопровождающегося вырывом фрагментов покрытия с поверх¬ 
ности трения, снижается. Процесс развития фреттинг-усталости уси¬ 
ливается вовлечением в процесс трибовзаимодействия образующихся 
частиц износа. Возрастает роль абразивных процессов, воздействующих 
на обе контактирующие поверхности. 
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Подавить происходящие при фреттинг-износе трибопары “пок¬ 
рытие—сталь" процессы позволяет УЗО покрытий. Общий характер 
триборазрушения при этом меняется незначительно. Преимуществен¬ 
ным остается усталостное разрыхление покрытия, усиливаемое окис¬ 
лительно-коррозионными процессами. Процесс зарождения и образо¬ 
вания микротрещин ослабляется из-за более высокого уровня коге¬ 
зионных связей между частицами, значительного сопротивления сжа¬ 
тию и сдвигу. Увеличение дисперсности продуктов износа вследствие 
измельчения материала снижает эффект абразивного воздействия. Ос¬ 
лаблению воздействия фреттинг-процессов на трибопару способствует 
более равномерное распределение контактного давления за счет уве¬ 
личения насыщенности и равномерности распределения упрочняющих 
фаз, релаксации напряжений, уменьшения величины шероховатости 
при обработке покрытия ультразвуковым индентором. Увеличение фак¬ 
тической площади контакта снижает уровень концентрации напря¬ 
жений, благоприятно влияя на фреттинг-усталость. В результате изно¬ 
состойкость трибопары при трении на воздухе возрастает на 10 %, а 
износ покрытия снижается на 40 %. 

Основные закономерности износа покрытий при трении сколь¬ 
жения в паре со сплавом из высокооловянистого алюминия проявляют¬ 
ся в изменении рельефа и ухудшении шероховатости, что отражает 
процессы отслоения и выкрашивания фрагментов, размеры которых 
свидетельствуют о том, что отслаиваются как целые частицы, так и 
структурные составляющие. Для покрытий, напыленных с УЗО, харак¬ 
терна локализация областей выкрашиванйя, дисперсность фрагментов 
износа, более медленный и стабильный процесс накопления микроне¬ 
сплошностей. Соотношение между размерами впадин и их количеством 
описывается нормальным распределением, концентрационный макси¬ 
мум которого располагается в диапазонах (0,01—0,04)-10” 3 м и 
(0,06—0,20) • 10“ 3 м для упрочненных и неупрочненных покрытий со¬ 
ответственно. Степень выкрашивания на одинаковом пути трения для 
упрочненных покрытий ниже в 1,3—1,6 раза. 

Вызываемые УЗО изменения процесса триборазрыхления, стаби¬ 
лизации процессов трения и износа обеспечивают улучшение задиро¬ 
стойкости и несущей способности покрытий. Повышение прочности, 
твердости и снижение дефектности при УЗО позволяют получать вы¬ 
сокий уровень несущей способности сопряжения (Р мп = 20—25 МПа). 
Это связано также со стабилизацией эволюции несущей поверхности, 
коррелирующей со степенью выкрашивания. 

25.4. Повышение прочности 
композита “сталь—газотермическое покрытие 11 

В области изучения поведения композита покрытие—основа в 
различных условиях и строения переходной зоны между стальной 
основой и покрытием из материалов на основе никеля имеется еще 
много неясного. Материалы, составляющие композит, разнородны по 
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Рис. 25.2. Изменение микротвердости осно¬ 
вы (сталь 45) на границе с покрытием. 

1 — без УЗО; 2 — после УЗО; 3 — покрытие. 


составу и свойствам, сложные условия формирования покрытий с обра¬ 
зованием окисных пленок порошковых частиц затрудняют, но не ис¬ 
ключают возможности возникновения в зоне контакта продуктов взаи¬ 
модействия и сваривания. Однако из-за крайне малых размеров очагов 
схватывания и несовершенства методов исследования и, как следствие 
этого, трудностей идентификации зона контакта слабо изучена. 

После травления химическими реактивами металлографически вы¬ 
является резкая граница между стальной основой и покрытием (фото 
25.8). Ее образование объясняется различной твердостью, полируемо- 
стью и травимостыо составляющих соединение частей. В зоне границы 
наблюдаются поры и несплошности, вследствие чего на значительной 
площади отсутствует контакт покрытия с основой. Это ведет к сни¬ 
жению прочности их сцепления и надежности композита в условиях 
эксплуатации, особенно при циклических нагружениях. 

Применение ультразвука при формировании покрытий, пласти¬ 
чески деформируя и измельчая структуру покрытия и металла основы 
(фото 25.8,6), обеспечивает более плотный контакт покрытия с осно¬ 
вой, увеличивает суммарную контактную поверхность, что обуслов¬ 
ливает повышение уровня прочности соединения. 

Уплотнение покрытия, улучшение контакта покрытия с основой 
обеспечивают снижение количества пор, расположенных на границе и 
в теле покрытия и являющихся местами концентрации напряжений и 
центрами зарождения трещин. Металлографически граница такого ком¬ 
позита схожа с наблюдаемой при оплавлении данного типа покрытий. 
Упрочненный УЗО поверхностный слой металла основы с измельченной 
структурой выполняет роль переходного слоя, тем самым сглаживается 
скачок физико-механических свойств, возникающий при переходе от 
покрытия к металлу основы (рис. 25.2). Это является благоприятной 
предпосылкой повышения усталостной прочности изделий с покры¬ 
тиями. 

Данные о циклической стойкости композита “стальная основа — 
покрытие 4 * свидетельствуют, как правило, о разрушении покрытий при 
нагрузках ниже предела выносливости основы и снижении усталостной 
прочности всего изделия. 

При УЗО образцов с покрытиями фактор упрочнения, харак¬ 
теризующегося уплотнением структуры, уменьшением концентраторов 
напряжений, наличием сжимающих напряжений, не позволяет сделать 
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* а> МПа 



Рис. 25.3. Кривые усталости образ¬ 
цов из стали 45. 

1 — без покрытия; 2 — с покрытием; 3 — с 
покрытием после УЗО. 


однозначный вывод об улучшении циклической трещиностойкости и 
других параметров усталостной долговечности биметалла. Сравни¬ 
тельная оценка циклической прочности изделий с покрытиями про¬ 
водилась на основе анализа результатов усталостных испытаний по 
схеме знакопеременного изгиба. Методом экспертных оценок были 
построены кривые выносливости на базе 10 б —2- Кг циклов нагружения 
(рис. 25.3). Сопоставление результатов позволяет предположить, что 
нанесение покрытий заметно не повлияло на усталостную прочность. 
При этом плазменное напыление сохраняет высокий уровень остаточ¬ 
ного сопротивления усталости напыленных стальных валов, а УЗО даже 
обеспечивает 3—5%-й прирост предела выносливости. Значительно 
больший эффект выявлен при испытаниях по схеме знакопеременного 
кручения. 

Анализ результатов сравнительных испытаний показал, что обыч¬ 
ное плазменное нанесение покрытий практически не изменяет харак¬ 
теристики циклической прочности по сравнению с исходной сталью без 
покрытия. УЗО существенно увеличивает длительность латентного пе¬ 
риода зарождения трещин и числа циклов до появления трещин на 
поверхности (с 6000 до 12 000 циклов). Происходит увеличение более 
чем в 2 раза (с 8000 до 18 000 циклов) усталостной долговечности 
образцов с покрытиями. 

При изучении процессов повреждаемости установлено, что появ¬ 
ление трещин в покрытии происходит до начала разрушения основы. 
Это свидетельствует о возникновении значительных отрывных усилий 
в результате скручивания образцов. Так как зона соединения является 
наиболее благоприятным местом для образования трещин при знакопе¬ 
ременных воздействиях, это обусловливает возникновение локальных 
отрывов в точках наихудшего сцепления покрытия с основой. Трещины 
распространяются преимущественно по когезионным границам между 
частицами, а также через наследственные дефекты структуры по¬ 
крытия (поры, несплошности). При достижении трещинами поверх¬ 
ности может произойти расслоение и разрушение покрытия до прекра¬ 
щения испытаний. Измельчение структуры намного увеличивает ко¬ 
личество межзеренных, межфазных и межчастичных границ, служа¬ 
щих барьерами для распространения трещин. Уплотнение структуры 
повышает напряжение формирования критического зародыша и способ- 
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ствует торможению развивающейся закритической трещины. Устра¬ 
нение напряжений растяжения, активирующих раскрытие трещин, 
снижает скорость их распространения до полной остановки. При по¬ 
слойной УЗО покрытия виброколебания распространяются через все 
изделие. Слои покрытия, формирующиеся под ультразвуковым инстру¬ 
ментом, не препятствуют распространению ультразвуковых колебаний 
в стальную основу и могут рассматриваться как деформирующая подк¬ 
ладка. 

Ультразвуковые колебания приводят к релаксации внутренних на¬ 
пряжений в стальной основе, возникающих при механической и тер¬ 
мической обработке новых деталей и накопленных в процессе эксплуа¬ 
тации. Общему повышению долговечности композита покрытие — 
стальная основа способствует также эффект залечивания дефектов 
поверхности основы при УЗО граничных слоев покрытия. 

* * * 

В заключение изложенного можно отметить, что применение УЗО 
поверхностей сталей различного класса и покрытий из никелевого 
сплава приводит к следующим изменениям. В сталях отмечается из¬ 
мельчение всех составляющих структур, увеличивается плотность кар¬ 
бидных частиц, образуется фрагментированная дислокационная струк¬ 
тура и повышается плотность дислокаций. Происходит аморфизация 
покрытий и образование нанокристаллических структур, упрочнение 
крупных частиц покрытий выделениями твердых фаз. Это повышает 
прочность и твердость сталей и покрытий, их износостойкость, снижает 
коэффициент трения. В результате повышаются эксплуатационные 
свойства сталей и покрытий при трении и фреттинг-коррозии. Улучша¬ 
ется задиростойкость и несущая способность покрытий. 



Глава 26 


СПЕЧЕННЫЕ СПЛАВЫ АЛЮМИНИЯ 
С ПЕРЕХОДНЫМИ МЕТАЛЛАМИ 

В последнее время большое внимание уделяется созданию ма¬ 
териалов, упрочненных дисперсными частицами или волокнами. Пре¬ 
имущество их по сравнению с обычными сплавами обусловлено тем, 
что пластичная матрица в них не разрушается при деформировании и 
передает нагрузки, прилагаемые к материалу, на прочные включения 
второй фазы, которые могут выдерживать значительные напряжения. 
Такие композиционные материалы служат в качестве конструкцион¬ 
ных, режущих, износостойких как при обычных, так и повышенных 
температурах, если упрочняющая фаза не склонна к коагуляции и 
растворению в матрице при высоких температурах. В этих материалах 
матрица может служить и защитой упрочнителя от воздействия кор¬ 
розионных сред. При создании подобных материалов используются 
различные методы, в том числе и порошковая металлургия. 


26.1. Двухфазные композиционные материалы 

Наиболее прочными являются композиционные материалы, упроч¬ 
ненные тонкими волокнами, однако их получение связано с большими 
трудностями и затратами. Производство таких материалов в мире 
распространено не столь широко, как материалов с упрочнителем в 
виде дисперсных частиц, равномерно распределенных в матрице. 

Введение большого числа нерастворяемых частиц в расплав при¬ 
водит к повышению его вязкости и снижению жидкотекучести, что 
создает трудности как при перемешивании расплава для равномерного 
распределения упрочнителя, так и при подаче его в литьевые формы. 
Поэтому порошковая металлургия является самым распространенным 
методом получения подобных материалов путем прессования порошко¬ 
вых смесей, содержащих ингредиенты в заданной пропорции, с после¬ 
дующим их спеканием. 

Однако здесь тоже возникает ряд трудностей. Так, наличие в смеси 
большого количества твердых частиц приводит к повышенному износу 
прессового инструмента, а введение в такие смеси пластификаторов и 
смазок требует дополнительных затрат для их последующего удаления. 
Кроме того, частички твердой фазы при их значительном количестве 
способны образовывать жесткий каркас, который затрудняет спекание. 
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Препятствие усадке приводит к повышенной пористости спеченного 
материала и, следовательно, снижает его механические свойства. 

Хорошие результаты получены на материалах из быстрозакрис- 
таллизованных порошков, но такие порошки плохо прессуются, а спе¬ 
кание приводит к быстрой коагуляции дисперсных частиц. В этой связи 
спекание подобных материалов обычно осуществляется под давлением, 
что усложняет его получение и сказывается на конечной цене про¬ 
дукции. 


26.2. Упрочнение алюминидами 

Многих трудностей позволило бы избежать использование систем, 
компоненты которых реагируют при спекании с образованием твердых 
тугоплавких фаз. К числу этих систем относится, например, алюминий 
в паре с переходными металлами. Алюминий, вступая в реакцию с 
переходными металлами, образует твердые, прочные и, как правило, 
тугоплавкие интерметаллические соединения. Поскольку твердые алю- 
миниды образуются только при спекании, в исходной смеси частицы 
будут обладать пластичностью и невысокой твердостью. Кроме того, то 
обстоятельство, что алюминиды переходных металлов на 3/4 состоят 
из алюминия, позволяет вводить в исходную смесь лишь незначитель¬ 
ное количество переходных металлов даже при значительном содер¬ 
жании интерметаллидов в конечном спеченном продукте. Пластичность 
переходных металлов дает возможность прессовать смеси на основе 
алюминия с их добавками при невысоких давлениях. Таким образом, 
получение подобных материалов путем спекания и изучение их свойств 
представляется интересной и вполне актуальной задачей. 

Рассматриваемые системы спекаются с участием жидкой фазы, в 
результате чего процессы усадки и сплавообразования происходят на¬ 
иболее полно и за малое время. Тем не менее теория данного процесса 
до сих пор разработана недостаточно полно, особенно для систем с 
взаимодействующими компонентами. 

Исторически сложилось так, что процесс жидкофазного спекания 
исследовался на системах со слабовзаимодействующими компонентами 
типа твердых сплавов. Современная теория трехстадийного жидкофаз¬ 
ного спекания мало применима к системам, обладающим высокой 
растворимостью в твердой фазе, а также к системам с интерметал- 
лидами. Последние, по мнению В. Хуппманна [1 ], в теории жидкофаз¬ 
ного спекания обычно не анализируются. Поскольку взаимодейству¬ 
ющие системы обнаруживают при спекании в основном не усадку, а 
рост порошковых тел, это противоречит обычному представлению о 
неизбежном возникновении усадки вследствие перегруппировки частиц 
твердой фазы при появлении жидкой фазы. 

В трехстадийной теории жидкофазного спекания взаимодействие 
твердой и жидкой фаз трактуется с точки зрения изменения поверхно¬ 
стного натяжения твердой фазы при ее смачивании, и все явления на 
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границе расплав — металл связываются только с краевым углом сма¬ 
чивания или двугранным углом. 


26.3. Спекание взаимодействующих систем 

Термодинамические оценки [1—4] показывают, что в большинстве 
взаимодействующих систем диффузионные процессы на границе твер¬ 
дая фаза — расплав, стремящиеся привести систему в состояние хи¬ 
мического равновесия, являются главными, поскольку вносят основной 
вклад в понижение свободной энергии системы по сравнению с изме¬ 
нением ее поверхностной энергии. 

Такой подход позволяет рассматривать спекание порошковой смеси 
взаимодействующих компонентов как процесс сплавообразования и 
связанных с ним в результате массопереноса объемных изменений 
порошкового тела. При этом описание объемных изменений порошко¬ 
вого тела при спекании оказывается возможным на основе учета массо¬ 
переноса, обусловленного сплавообразованием. Относительное изме¬ 
нение объема порошкового тела при жидкофазном спекании зависит от 
его исходной пористости, содержания добавки, величин переноса массы 
из жидкой фазы в твердую и наоборот, т.е. от концентраций компонен¬ 
тов в твердой и жидкой фазах. 

Указанный энергетический подход к явлению спекания порошко¬ 
вых тел позволил разделить условно все системы на четыре класса с 
точки зрения диаграмм состояния и определяемого ими массопереноса 
[2]. Один из классов — системы, обладающие незначительной раст¬ 
воримостью компонентов друг в друге, т.е. не взаимодействующие 
системы. Процесс спекания порошковых тел систем этого типа описы¬ 
вается классической теорией трех стадий X. Кеннона, Ф. Ленеля и 
В. Кинжери [5—8]. 

Системы, имеющие значительную взаимную растворимость компо¬ 
нентов, характеризуются сравнительно малыми объемными измене¬ 
ниями порошковых тел при спекании за счет соизмеримости встречных 
диффузионных потоков. Знак и величина относительных объемных 
изменений порошковых тел при спекании в основном зависят от соот¬ 
ношения компонентов. Примером служат системы Си—8п, Си—А1 [2 ] 
и др. 

Примерами систем, обладающих высокой растворимостью в твер¬ 
дой фазе и малой в жидкой, являются Ті —А1, А1—2п, А1—[2], а 
также Ре—А1 [9]. Порошковые тела данного класса в значительной 
области концентраций добавляемого компонента испытывают рост, а не 
усадку из-за преимущественного массопереноса в твердую фазу. 

Наконец, свой класс составляют системы со значительной раст¬ 
воримостью в жидкой фазе. Порошковые тела систем, относящихся к 
этому классу, в основном испытывают усадку при спекании вследствие 
преимущественного массопереноса в расплав. Пример такой системы — 
смеси на основе алюминия с добавкой меди [10 ]. 




26.4. СПЕЧЕННЫЕ СПЛАВЫ АІ-Ре, АІ-Ті 
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Условность приведенной классификации состоит в том, что в дейст¬ 
вительности существует непрерывный переход от одного класса систем 
к другому. Кроме того, характер объемных изменений при спекании 
зависит от соотношения компонентов в смеси для одной и той же 
системы, а также от температуры спекания. Например, преимущест¬ 
венно растущие системы, такие как Ті —А1, Си—А1, Ре—А1, при доста¬ 
точно высокой концентрации алюминия претерпевают усадку при спе¬ 
кании, а не рост. 

В этой связи представляет интерес проследить поведение указан¬ 
ных систем при спекании во всем концентрационном интервале легко¬ 
плавкого компонента. Действительно, при концентрациях алюминия, 
не превышающих предел его растворимости в основном компоненте, 
порошковое тело испытывает рост при спекании за счет преимущест¬ 
венного диффузионного потока легкоплавкого компонента в более ту¬ 
гоплавкий. Поскольку частицы твердой фазы растут, находясь в кон¬ 
такте друг с другом, весь объем спекаемого тела также увеличивается. 
При этом на месте растворившихся частиц алюминия остаются поры. 
Следовательно, при условии отсутствия перегруппировки частиц твер¬ 
дой фазы в процессе спекания получается пористое порошковое тело. 
Его пористость пропорциональна концентрации легкоплавкого компо¬ 
нента, поглощенного твердой фазой [11]. Такие пористые тела могут 
служить в качестве материалов для изготовления фильтров и носителей 
катализаторов. 

Когда содержание легкоплавкого компонента в порошковом теле 
превышает предел его растворимости при температуре спекания, то 
после насыщения тугоплавкого компонента остается непрореагировав¬ 
шая жидкая фаза, способная растворять в себе образовавшийся интер- 
металлид. Растворимость последнего в жидкой фазе тем выше, чем 
выше температура спекания [12]. Таким образом, происходит переход 
системы от растущей к усаживающейся, о котором говорилось выше. В 
данном случае после насыщения жидкой фазы тугоплавким компонен¬ 
том наблюдается классическое жидкофазное спекание порошкового те¬ 
ла по механизму растворения—осаждения. Как уже отмечалось, изу¬ 
чение подобных материалов, помимо научного, не лишено и практиче¬ 
ского интереса, поскольку наличие большого числа тугоплавких частиц 
в алюминиевой матрице может придать ей высокие механические 
свойства, в частности твердость и сопротивление износу. 


26.4. Спеченные сплавы А1—Ре и А1— Ті 

Для исследования процессов спекания систем А1 — переходной 
металл (железо, титан) использовали стандартные порошки алюминия 
марки ПА-4, железа марки ПЖ4МЗ, титана марки ПТОМ. Спекание 
проводили в вакууме при давлении не выше ІО" 1 — ІО" 2 Па. Пористость 
спеченных образцов измеряли пикнометрическим методом. Механи¬ 
ческие характеристики полученных сплавов определяли по стандарным 
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методикам. Измерение размеров образцов в процессе спекания конт¬ 
ролировали с помощью дилатометра, описанного в [13]. 

Для проверки выражения, отражающего количественную связь 
между конечной и начальной пористостями с учетом растворенного в 
основе количества добавки [2], поставлены следующие опыты. По¬ 
рошки железа и алюминия смешивали в различных пропорциях так, 
чтобы содержание алюминия в смесях С составляло от 0 до 75 ат. %. 
Спрессованные образцы цилиндрической формы с исходной порис¬ 
тостью от 10 до 50 % спекали в вакуумной печи при температуре 
1000 °С в течение 1 ч. Перед спеканием пористость образцов опреде¬ 
ляли путем измерения их размеров и взвешивания. На основе количе¬ 
ственных данных строили графики зависимости конечной пористости от 
начальной (рис. 26.1). Полученные прямые подвергали анализу с по¬ 
мощью формулы [2 ] 

Ѵ к = С, + г, 0 (\ - С), (26.1) 

ще С 5 — выраженная в относительной доле атомная концентрация 
вводимой добавки алюминия при условии, что она не превышает 
предел растворимости алюминия в железе, включая область концент¬ 
раций существования интерметаллидов. При интерполяции прямых до 
пересечения с осью ординат они должны отсекать на оси отрезок, 
численно равный концентрации добавки С з> поглощенной железом. По 
тангенсу угла наклона можно определить коэффициент пропорциональ¬ 
ности 1—С 8 , а следовательно, ту же величину С з . Ниже приведены 
концентрации алюминия, продиффундировавшего в железо, получен¬ 
ные тем и другим способом (ат. %): 


Содержание 
алюминия в 
образцах 

Путем 

интерполяции 

По наклону 
прямых 

5 

11,5 

-4,0 

10 

32,0 

23,4 

20 

55,5 

73,4 

30 

54,0 

70,0 

40 

55,7 

66,7 

50 

53,3 

73,4 

60 

52,0 

70,0 

75 

22,3 

5,8 


Видно, что все значения С 5 , найденные путем интерполяции, пре¬ 
вышают соответствующие концентрации вводимых добавок С. Исклю¬ 
чение составляет случай, когда в смесь вводится более 60 ат.% алю¬ 
миния. При этом концентрация растворившегося в железе алюминия 
оказывается меньше содержания последнего в смеси. 

Значения С 8 , рассчитанные по наклону прямых, также заметно 
превышают концентрации вводимой добавки. Исключениями являются 
составы, в которых содержание алюминия равняется 5 и 75 ат.%. 




26.5. ПОРИСТОСТЬ СПЕЧЕННЫХ СПЛАВОВ 
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Рис. 26.1. Зависимость конечной порис¬ 
тости спеченного сплава алюминий—же¬ 
лезо от исходной. 

Содержание алюминия, ат. %: 1 — 0; 2 — 5,0; 3 — 
10,0; 4 - 30,0; 5 - 40,0; б - 60,0; 7 - 75,0 . Темпера- 
тура спекания 1000 °С, время спекания 1 ч. 


Отсутствие достаточно большого роста образцов, содержащих 60— 
75 % алюминия, свидетельствует о том, что в этом случае на процесс 
роста накладывается явление усадки благодаря образованию большого 
количества жидкой фазы. 


26.5. Пористость спеченных сплавов 

Если при фиксированном значении исходной пористости образцов, 
равной 30 %, построить график зависимости конечной пористости от 
содержания вводимой добавки (рис. 26.2), то образуется кривая с по¬ 
логим максимумом около 40 ат.% содержания алюминия. Аналогичная 
зависимость наблюдалась для системы Ті — А1 [14]. 

Полученные результаты свидетельствуют о том, что использован¬ 
ное соотношение не отражает в полной мере реальные процессы, 
протекающие при спекании системы Ре — А1. На это обстоятельство 
обращалось внимание и в работе [2 ]. Дело в том, что условия взаимо¬ 
действия жидкого алюминия с частицами твердой фазы в местах их 
контактов и на свободной поверхности существенно различны. 

В рыхлых образцах с появлением большого количества жидкой 
фазы возможна перегруппировка частиц твердой фазы. Необходимо 
учитывать и неравномерность роста частиц железа даже при сма¬ 
чивании алюминием всей их поверхности вследствие различной плот¬ 
ности границ зерен и других дефектов структуры по объему частиц, по 
которым скорость диффузии существенным образом отличается от та¬ 
ковой в более совершенной решетке. Искажение формы частиц может 
дать дополнительный вклад в рост образцов, особенно с малой исходной 
пористостью. Кроме того, известно [10], что прессовки из смесей 
порошков железа и алюминия из-за возникновения внутренних напря¬ 
жений склонны к растрескиванию. 
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Рис . 26.2 . Зависимость пористости спечен¬ 
ного при 1000 °С сплава железо — алюми¬ 
ний от концентрации алюминия. 
Начальная пористость 30 %, время спекания 1 ч. 


Наличие указанных особенностей заставило авторов работы [2] в 
формуле (26.1) начальную пористость записывать в виде Щ 0 , где К — 
коэффициент, учитывающий отклонение поведения реальной системы 
при спекании от модельной: 

. >7 К = С + К % {\ - С ). (26.2) 

Ввиду того, что коэффициент К отражает влияние нескольких факто¬ 
ров на изменение пористости при спекании, он требует всестороннего 
анализа и экспериментального изучения. 

Из рис. 26.1 следует, что в результате спекания системы Ре — А1 
может быть получен сплав, содержащий открытую пористость до 70 %. 
Его испытания в качестве фильтровального материала показали, что он 
обладает проницаемостью до 35 10" 12 м 2 и тонкостью очистки 0,5— 
1,0 мкм [11]. Таким образом, изучение поведения систем с высокой 
растворимостью в твердой фазе при спекании представляет интерес не 
только в области концентраций алюминия, обеспечивающих усадку, но 
и в области концентраций, вызывающих рост порошковых тел. 


26.6. Плотные спеченные сплавы 

Если содержание легкоплавкой добавки в такой системе превышает 
предел ее растворимости в твердой фазе, то после насыщения твердой 
фазы из расплава в ходе дальнейшего спекания в порошковом теле, как 
отмечалось, может оставаться жидкая фаза. Чем больше ее остаток и 
чем выше температура спекания, тем большее количество твердой 
фазы может раствориться в жидкой. Порошковое тело в этом случае 
после роста будет испытывать усадку, тем более значительную, чем 
больше содержание жидкой фазы и чем выше температура спекания. 
После установления в системе химического равновесия поведение по¬ 
рошкового тела должно хорошо описываться теорией трехстадийного 
спекания — усадка путем перегруппировки частиц твердой фазы, затем 
за счет механизма растворения — осаждения и, наконец, спекание 
твердого каркаса из частиц тугоплавкой фазы. 




26.7. СПЛАВООБРАЗОВАНИЕ ПРИ СПЕКАНИИ 
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Когда частицы в результате перегруппировки сближаются настоль¬ 
ко, что образуют каркас, дальнейшая усадка порошкового тела оказы¬ 
вается возможной путем аккомодации их формы. Получение беспо- 
ристого спеченного тела на этом этапе может длиться многие часы. 

Процесс укрупнения частиц, характерный для последних стадий, 
вызывает нежелательное снижение прочностных характеристик спекае¬ 
мого тела. Следовательно, необходимо, чтобы процесс спекания с 
целью получения беспористого материала ограничивался стадией пере¬ 
группировки и растворения твердой фазы в жидкой, т.е. до начала 
процесса растворения — осаждения. 

Теоретически беспористое тело только за счет перегруппировки 
частиц твердой фазы при жидкофазном спекании можно получить, если 
они будут, занимать не более 65 % объема спекаемого тела [9]. С 
другой стороны, установлено, что максимум прочности двухфазных 
материалов достигается при наличии в них 60—80 % твердых частиц 

[15] . 

Спекание систем с образованием интерметаллидов отличается тем, 
что в них в результате формирования алюминидов выделяется теплота 

[16] . При достаточно быстром нагреве прессовки в результате самора¬ 
зогрева, вызванного реакцией сплавообразования, алюминий расплав¬ 
ляется прежде, чем большая его часть успевает продиффундировать в 
частицы переходных металлов. Образование жидкой фазы может вы¬ 
звать усадку спекаемого тела за счет перегруппировки частиц твердой 
фазы в момент, коща их объемное содержание еще не очень велико, 
т.е. не превышает 65 %. Например, для получения 80 % интерме¬ 
таллидов состава МеА1 3 , исходная смесь должна содержать всего 20 % 
частиц переходного металла. Дальнейший рост частиц после завер¬ 
шения перегруппировки будет протекать в условиях, когда прочные 
контакты между частичками еще не сформировались. Кроме того, рост 
интерметаллидов на частицах твердой фазы, как было показано в [2 ], 
сопровождается их измельчением благодаря растрескиванию и фраг¬ 
ментации. Вследствие этого процесс сплавообразования при наличии 
достаточно большого количества жидкой фазы не приводит к росту 
спекаемого тела, и его пористость в результате спекания оказывается 
малой. 


26Л* Сплавообразование при спекании 

Справедливость приведенных выше рассуждений подтверждают 
данные по дилатометрическим исследованиям процесса спекания спла¬ 
вов А1 — 12,5 ат.% Ме, представленные на рис. 26.3. Сплавообразо¬ 
вание в твердой фазе вызывает саморазогрев образца и благодаря этому 
ускоряются диффузионные процессы. В результате температура в нем 
быстро достигает точки плавления алюминия. Появление в этот момент 
жидкой фазы и ее растекание по поверхности частиц железа переводит 
процесс спекания в режим теплового взрыва, приводящего к расплав¬ 
лению всего алюминия и дальнейшему разогреву образца до темпера- 
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Рис. 26.3. Дилатограммы спекания сплавов А1—12,5 ат. % Ее (I) и А1—12,5 ат. % Ті (2). 

1,2 — Д/// 0 ; V и 2' — изменение температуры в образцах. Образцы помещаются в печь, нагретую до 850 °С 
(а), и температура спекания 850 °С, нагрев образцов вместе с печью (б). 

тур, заметно превышающих температуру в печи. Появление большого 
количества жидкой фазы приводит к тому, что процесс роста образцов, 
обусловленный увеличением объема частиц, сменяется усадкой. Это 
видно по резкому падению кривой изменения линейных размеров 
образца. 

Процессы сплавообразования и усадки в образцах А1 — 12,5 ат. % 
Ре завершаются, по-видимому, примерно в одно и то же время, о чем 
свидетельствует отсутствие подъема дилатометрической кривой при 
последующем спекании (рис. 26.3). Это заключение подтверждают и 
данные локального микрорентгеноспектрального анализа (фото 26.1, 
см. вклейку). 

Несколько иной ход дилатометрических кривых характерен для 
порошковых тел системы А1— Ті (рис. 26.3, а, 6, кривая 2). В этом 
случае усадка, вызванная расплавлением алюминия, сменяется новым 
ростом образца за счет продолжения процессов сплавообразования 
(второй пик на кривой 2, рис. 26.3,а), который затем опять сменяется 
усадкой. 

Существенное влияние на объемные изменения порошковых тел 
системы А1— Ті при спекании оказывает скорость нагрева. При медлен¬ 
ном нагреве образцов (вместе с печью) значительная часть интерме- 
таллидов успевает образовываться при сравнительно низких температу¬ 
рах. По мере развития сплавообразования, т.е. уменьшения количества 
непрореагировавшего титана и формирования на его частицах значи¬ 
тельного слоя продуктов реакции, скорость диффузии алюминия через 
него уменьшается. В результате тепловой эффект, как и рост порошко¬ 
вых тел, при расплавлении алюминия оказывается слабовыраженным 




16Л. ПРОЧНОСТНЫЕ СВОЙСТВА 
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(рис. 26.3, б). Температура образца в такой момент приближается к 
температуре в печи, что тоже замедляет диффузионные процессы в 
спекаемом теле. 

О том, что реакция сплавообразования не завершается в системе 
алюминий — титан при выбранном соотношении компонентов в про¬ 
цессе теплового взрыва при данной температуре спекания, свидетельст¬ 
вуют микрофотографии (фото 26.2). Видны слои продуктов реакции 
сплавообразования на частицах титана в образцах, жидкофазное спе¬ 
кание которых продолжалось и после протекания в них теплового 
взрыва. Этот факт подтверждает и некоторый подъем дилатометричес¬ 
кой кривой 2 на рис. 26.3, б после спекания в течение 70 мин. 


26.8. Прочностные свойства 

Зависимости пористости спеченных образцов системы А1 — Ті от 
количества титана в смеси и от температуры спекания приведены на 
рис. 26.4. Пористость сплавов с увеличением концентрации титана 
возрастает примерно по линейному закону. Однако получение образцов 
с низкой пористостью путем кратковременного жидкофазного спекания 
возможно. При большом содержании в них интерметаллидов высокая 
плотность материала достигается путем значительного увеличения тем¬ 
пературы спекания. Однако при этом несколько снижается прочность 
спекаемых сплавов из-за роста упрочняющих частиц в размерах [17]. 

Максимум прочности в двухфазных сплавах А1 — МеА1 3 достигает¬ 
ся при содержании частиц 40—60 % по объему материала [17]. При 
сравнении с данными работы [15], где в качестве второй фазы исполь¬ 
зовались достаточно пластичные частицы молибдена, упрочняющие 
медь, в нашем случае максимум несколько смещен в сторону меньшего 
содержания твердых частиц. Это объясняется тем, что алюминиды 



Рис. 26.4. Зависимость пористости спеченных в течение 1 ч образцов системы 
алюминий—титан от содержания титана (а) и температуры спекания (б). 

а - температура спекания, °С: 1 - 750; 2 — 850; 3 — 600; б - содержание титана, ат.%: 1 - 11,1; 
2 - 12,5; 3 - 15,0; 4 - 17.5; 5 - 20,0 
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хрупки. Большое их содержание приводит к образованию значительной 
доли контактов между частицами интерметаллидов. Наличие подобных 
контактов и вызывает понижение прочности сплава, особенно при 
приложении к нему растягивающих напряжений. 

Тем не менее большое содержание твердых частиц благоприятно 
сказывается на такой характеристике исследуемых алюминиевых спла¬ 
вов, как линейный коэффициент термического расширения [18]. Его 
низкие значения дают возможность использовать данные сплавы в 
узлах, сопряженных со стальными деталями. Для этих сплавов харак¬ 
терны высокие твердость и износостойкость по сравнению с обычными 
алюминиевыми сплавами, а также низкий коэффициент трения. Ука¬ 
занные свойства позволяют применять рассматриваемые сплавы в каче¬ 
стве антифрикционных и износостойких материалов. 


26.9. Перспективы дальнейших исследований 

Из проделанной работы можно сделать вывод о перспективности 
практического использования спеченных сплавов алюминий — пере¬ 
ходный металл. Однако необходимо их дальнейшее изучение, в част¬ 
ности с применением методов компьютерного конструирования ма¬ 
териалов и технологий с целью оптимизации состава и режимов спе¬ 
кания. В настоящее время для выполнения этой задачи имеются все 
необходимые предпосылки: 

— создан электронный быстродействующий дилатометр [13], спо¬ 
собный кодировать в сигналы, пригодные для компьютерной обработки, 
быстропротекающие процессы объемных изменений спекаемого тела, 
обусловленные сплавообразованием; 

— разработаны теоретические основы физики спекания взаимодей¬ 
ствующих систем, связывающие процессы сплавообразования с объем¬ 
ными изменениями спекаемого тела [2]; 

— создана математическая модель этих процессов. 

Введение в полученные уравнения в явном виде кинетических 
параметров температуры и времени позволит прогнозировать с по¬ 
мощью компьютера технологические режимы спекания не только этих, 
но и других систем. Действительно, для оценки знака и количествен¬ 
ных объемных изменений спекаемого порошкового тела соотношения 
между концентрациями компонентов в твердой и жидкой фазах явля¬ 
ются основными. Такие соотношения определяются встречными диф¬ 
фузионными потоками атомов взаимодействующих компонентов при 
спекании. Следовательно, установление обобщенной аналитической 
связи между температурно-временными параметрами диффузионного 
взаимодействия компонентов и объемными изменениями спекаемого 
тела будет способствовать нахождению диффузионных характеристик 
для любых систем. С другой стороны, для систем с известными диф¬ 
фузионными параметрами появляется возможность не только прог¬ 
нозировать, но и контролировать процессы спекания и формирования 
структуры с целью получения материалов с полезными свойствами. 




Глава 27 


КОМПОЗИТЫ С ДЕМПФИРУЮЩИМИ СТРУКТУРАМИ: 

ПОЛУЧЕНИЕ, СВОЙСТВА, ПРИМЕНЕНИЕ 

Повышение свойств существующих материалов и разработка но¬ 
вых, в том числе с принципиально новыми свойствами, которые опре¬ 
деляют научно-технический прогресс во многих областях техники, 
всегда было актуальной задачей физики твердого тела. Особенно острой 
эта проблема стала в последнее время, когда традиционные пути 
создания материалов нового поколения в основном исчерпали себя и 
возникла необходимость иного перспективного подхода к ее решению. 
Изложенное целиком относится к композиционным материалам, цель 
создания которых — достижение комбинации свойств, не присущих 
каждому из компонентов в отдельности. 

Особый класс представляют композиты с дисперсными твердыми 
частицами в относительно мягкой металлической матрице — твердые 
сплавы. Они нашли широчайшее применение в инженерной практике 
как конструкционные, так и инструментальные материалы. В них 
твердые частицы увеличивают прочность и твердость, а пластичная 
матрица обеспечивает вязкость и пластичность. В случае малого содер¬ 
жания они способствуют увеличению предела текучести пластичных 
материалов, например карбиды в сталях. В другом случае пластичная 
матрица придает хрупкому материалу, например карбиду, некоторую 
долю пластичности и вязкости. Если первый тип композитов в настоя¬ 
щее время рассмотрен достаточно подробно и имеются хорошо разрабо¬ 
танные теории дисперсионного упрочнения материалов мелкими час¬ 
тицами и их взаимодействия с дислокациями, то для второго типа в 
настоящее время общепризнанных теорий нет. Это обусловлено тем, 
что имеющиеся экспериментальные данные не дают ясной картины о 
специфической природе деформации в матрице и твердой фазе, ме¬ 
ханизмах зарождения трещин, каким образом осуществляется совмест¬ 
ная деформация упрочнителя и связующей фазы. 

В настоящей главе представлены результаты исследований твердых 
сплавов с так называемыми демпфирующими структурами, обеспечива¬ 
ющими более высокие эксплуатационные характеристики компози¬ 
ционного материала. 

27.1. Формирование диссипативных структур 
и характер деформации твердосплавных композитов 
со структурно-неустойчивыми связками 

Из всех существующих моделей твердого сплава (см., например, 
[1—3]) только некоторые уделяют достаточное внимание связующей 
фазе. Тем не менее этот вопрос, по-видимому, становится определя- 
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Рис. 27.1. Зависимость прочности компози¬ 
та от содержания связующей фазы и раз¬ 
мера частиц упрочнителя. 


ющим, во-первых, для понимания физики процесса деформации подоб¬ 
ных материалов, а во-вторых, для улучшения свойств существующих и 
разработки новых композитов с предельно высокими свойствами. Дело 
в том, что неоднородность напряженного состояния в дисперсно-упроч¬ 
ненном композите обусловливает значительное механическое стеснение 
деформации, играющее принципиальную роль в формировании свойств 
твердых сплавов. Действительно, учитывая, что размер межчастичных 
прослоек довольно мал (менее 1—2 мкм), а предел текучести матрицы 
увеличивается в результате снижения толщины ее прослоек, трудно 
ожидать, чтобы дислокационное скольжение было бы в этих условиях 
эффективным, что в условиях композита неизбежно сопровождается 
преждевременным нарушением его сплошности. Именно поэтому прак¬ 
тически все предпринимаемые попытки повышения свойств твердых 
сплавов не дали принципиальных результатов, а свелись к более или 
менее заметному улучшению структурных параметров композитов — 
изменению размера зерна, уменьшению пористости и др. 

В этой связи основной путь повышения прочностных свойств ви¬ 
дели в совершенствовании микроструктуры сплавов, устранении дефек¬ 
тов их строения за счет улучшения смачивания и т.д. В данной области 
накоплен исчерпывающий экспериментальный и теоретический ма¬ 
териал, однако улучшить весь комплекс свойств одновременно таким 
путем не удалось. Так, оптимальная для твердости мелкодисперсная 
карбидная структура сплава с высоким содержанием твердой фазы 
весьма хрупкая на изгиб [3 ]. 

Известно [4 ], что изготовление твердых сплавов основано на ком¬ 
промиссе между прочностью и твердостью, с одной стороны, и плас¬ 
тичностью и вязкостью — с другой, что находит свое отражение в 
появлении максимумов на кривых зависимости прочностных свойств 
твердых сплавов от состава и размеров карбидных зерен. Форма кривых 
обусловлена переходом от хрупкого поведения композита при нагру¬ 
жении к пластичному. Пластичность поведения здесь понимается в 
смысле высокой энергии разрушения композиционного материала, вы¬ 
званной накоплением повреждений в структуре. На рис. 27.1 показаны 
две конкурирующие тенденции в поведении твердого сплава при дефор¬ 
мации и разрушении. Кривая А—В отражает изменение прочности при 
хрупком виде разрушения с увеличением сопротивления развитию 
трещины, обусловленного пластичностью связки, кривая В —С — воз- 
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можное изменение прочности при пластичном виде разрушения, если 
удается избежать развития хрупкой трещины. В заштрихованной об¬ 
ласти происходит увеличение как прочности, так и твердости одновре¬ 
менно со снижением толщины межкарбидных слоев. 

Очевидно, что повышение прочности и твердости при сохранении 
вязкости твердого сплава, т.е. сдвиг максимума зависимостей проч¬ 
ность — состав влево, возможно лишь в том случае, если удается 
сохранить релаксационную способность связки при уменьшении тол¬ 
щины межкарбидных слоев. 

Согласно [5] высокая пластичность металлов с плотноупакован¬ 
ными структурами связана с большим числом структурных состояний, 
потенциально возможных в кристалле, легко перестраивающихся друг 
в друга в локальных зонах, что проявляется в легком зарождении и 
большой подвижности дефектов как элементов другой структуры в 
исходной решетке. 

Другими словами, зарождение пластического сдвига есть локаль¬ 
ный кинетический структурный переход, который может происходить 
только в локальной зоне кристалла за счет производства энтропии. 
Последующее пластическое течение является сугубо релаксационным 
процессом, стремящимся равномерно распределить локальное возбуж¬ 
дение по всему кристаллу и приводящим к сильной фрагментации 
материала. Такой характер деформации следует ожидать в любых 
твердых телах, однако в материалах с высокой стабильностью крис¬ 
таллической структуры его наблюдение затрудняется кристаллогра¬ 
фическим характером скольжения, а возникновение фрагментации 
кристаллов со стабильной структурой возможно только при больших 
степенях деформации [6 ]. Как следует из теоретического рассмотрения 
[5 ], в кристалле, деформируемом вблизи точки структурного фазового 
перехода, можно ожидать появления фрагментированной структуры, 
что вызвано образованием поворотов микрообластей с самого начала 
деформирования. Действительно, если в композит типа твердого сплава 
между недеформируемыми карбидными частицами поместить прос¬ 
лойки вещества, обладающего структурным фазовым переходом, то при 
деформации такого композиционного материала обеспечивается не 
только состояние всестороннего сжатия прослойки, но и ее сдвиговая 
деформация за счет поворота отдельных зерен карбида [7 ]. 

Такой эксперимент был проведен со спеченной композицией, в 
которой роль твердых недеформируемых частиц играли частицы кар¬ 
бида титана размером 5—10 мкм, находящиеся в интерметаллическом 
соединении Ті№, обладающем термоупругим мартенситным превра¬ 
щением. Деформацию системы осуществляли вблизи критической тем¬ 
пературы мартенситного превращения М 5 (Т ~ М 5 ) и гораздо выше ее 
(Т » М). 

В том случае, когда связующая фаза находилась в стабильном 
состоянии, деформация ее осуществлялась дислокационным скольже¬ 
нием по основным плоскостям сдвига, преимущественно (ПО). При 
этом предел текучести обратно пропорционален расстоянию между 
карбидами и в тонких слоях связки в сплавах с высоким содержанием 
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Рис. 27.2. Типичные кривые нагру¬ 
жения при сжатии сплавов в ста¬ 
бильном (/) и структурно-неустой¬ 
чивом (2) состояниях. 


твердой фазы не достигался вплоть до разрушения либо оказывался 
слитком высок, чтобы успевала пройти достаточная релаксация напря¬ 
жений. За пределом упругости такого композита появлялись трещины 
по границам карбид — карбид, карбид — связка, трещин в карбидах 
практически не было. Разрушение катастрофически хрупкое. Предель¬ 
ная пластическая деформация композитов с ТіМі в стабильном аусте¬ 
нитном состоянии низка и составила менее 2 %. Сплавы с Ті№ в 
области превращений имеют в 2—3 раза большую предельную дефор¬ 
мацию до разрушения, чем сплавы со связкой в аустенитном состоянии 
(рис. 27.2). Аналогичным образом возросла и энергия разрушения, 
характеризуемая площадью под кривой а - е. 

Исследования процессов деформации и разрушения сплавов ТіС — 
Ті№ вблизи температуры структурного перехода показали, что дефор¬ 
мация никелида титана в процессе потери его решеткой сдвиговой 
устойчивости сопровождается значительными изменениями структур¬ 
ного состояния. Уже в исходных недсформированных образцах ком¬ 
позита ТіС — Ті№ структура никелида титана весьма неоднородна. 
Наличие на светлопольных электронно-микроскопических изображе¬ 
ниях контраста в виде ряби свидетельствует о том, что никелид титана 
находится в предпереходном состоянии. Это структура типа ближнего 
порядка смещений [8 ]. 

В процессе нагружения исследованных композитов наблюдаются 
превращения в Ті№. Характер их весьма разнообразен, что обусловле¬ 
но сильно неоднородным напряженным состоянием связки в такого рода 
композиционном материале. Закономерности изменения структуры 
следующие. При нагружении еще в области упругого поведения ком¬ 
позита микроструктура "никелида титана меняется от дисперсной до¬ 
менной до структуры с полосчатым контрастом, присущей для проме¬ 
жуточных структур сдвига. На электронограммах образуются диффуз¬ 
ные уплотнения, а затем экстрарефлексы как в соразмерных, так и в 
несоразмерных положениях с разным параметром несоразмерности в 
разных направлениях обратной решетки. Это говорит о том, что воз¬ 
никло несколько вариантов предмартенситных доменов с различной 
реальной структурой в каждом домене. 
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Рис. 27.3. Зависимость пиковой (7), интег- Рис. 27.4. Зависимость угла разориен- 
ральной (2) интенсивностей и ширины ли- тировки кристаллитов связующей фа- 
нии (ПО) — В2 от деформации. зы от деформации. 


Наблюдаемый характер превращения Ті№ вызван очень сложным 
напряженным состоянием, складывающимся вокруг твердых частиц в 
процессе нагружения композита. В условиях высоких градиентов на¬ 
пряжений, происходящих в матрице, направления смещений атомов в 
микрообластях, обусловливающие локальные потери устойчивости В2- 
структуры, определяются напряженными условиями, сложившимися в 
данный момент нагружения в данном микрообъеме связки. От этих 
условий зависит и ориентация вновь образующихся мартенситных до¬ 
менов. Такой характер превращений в никелиде титана приводит к 
одновременному уменьшению пиковой и интегральной интенсивностей 
линий В2-фазы на рентгеновских дифрактограммах, однако не сопро¬ 
вождается ростом или появлением новых мартенситных пиков 
(рис. 27.3). Отмечается лишь размытие самых интенсивных линий 
моноклинного никелида титана в однодиффузное отражение, что ти¬ 
пично при образовании мелкодисперсной структуры деформации. 

При деформации за пределом упругости композита в областях 
связки, которые находятся в наиболее напряженных условиях, фор¬ 
мируется дисперсная структура, состоящая из разориентированных 
фрагментов В2-фазы и мартенситных доменов, причем степень раз- 
ориентации экспоненциально увеличивается с ростом деформации 
(рис. 27.4). Как показывают данные просвечивающей электронной 
микроскопии, происходит разворот отдельных зерен карбида тем боль¬ 
ше, чем меньше их размер (рис. 27.5). 

Электронограммы с участков вблизи зерен ТіС имеют характерный 
кольцевой вид разного типа — в основном содержащие кольца точеч¬ 
ных рефлексов и отдельные дуги, расположенные в одном азимуталь¬ 
ном интервале широкого кольца (ПО) — В2 при наличии слабого 
диффузного фона (110) — В2. Широкое, весьма интенсивное кольцо на 
них, резко выделяющееся среди прочих, имеет ширину, соответствую¬ 
щую интервалу межплоскостных расстояний 0,240—0,201 нм. В эту 
область попадают наиболее сильные отражения моноклинной фазы 
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В19' — (002), (111), (020) и самое сильное отражение кубической 
структуры (ПО) — В2. Кроме того, часто встречаются электронограм¬ 
мы, представляющие собой кольца точечных рефлексов, среди которых 
есть отражения В2-структуры и мартенсита на фоне диффузного кольца 
(ПО) —В2. Отражения второго порядка слабо различимы. При больших 
степенях деформации композита в отдельных областях связки (преиму¬ 
щественно около границ карбидов и в тонких межкарбидных слоях) 
наблюдаются участки почти однородной интенсивности. Они дают 
сплошные диффузные кольца (ПО) — В2 на электронограммах, иногда 
содержащие дуги в основных азимутальных направлениях. Такой ха¬ 
рактер дифракции соответствует квазиаморфному веществу. Мар¬ 
тенситная структура в виде пластин, частично присутствовавшая в 
исходном состоянии, полностью исчезает. 

Итак, в процессе деформации в связующей фазе твердого сплава 
ТіС — Ті№ реализуется схема превращения В2 => В2 + 
+ В19' => В2 + “квазиаморфное состояние 11 с образованием мелко¬ 
кристаллической, сильно разориентированной структуры с характер¬ 
ным размером кристаллитов менее 100 А. Данная структура обладает 
высокой пластичностью и упрочнением и обусловливает эффективную 
передачу внешней нагрузки на упрочнитель, вызывая при этом даже в 
типично хрупких частицах карбида титана дислокационное сколь¬ 
жение. Последующее повышение нагрузки приводит к множественному 
растрескиванию пластически деформированных частиц ТіС с сохра¬ 
нением сплошности материала и в конечном счете к высокому зна¬ 
чению вязкости разрушения. 

Никелид титана не единственный материал, в котором проявляют¬ 
ся указанные закономерности при пластической деформации компо¬ 
зита. В работе [9 ] установлено, что метастабильная аустенитная сталь 
типа стали Гадфильда может с успехом быть применена как связующая 
фаза подобного композита. В данном случае удается наблюдать такие 
явления и при динамическом типе нагружения, которое осуществлялось 
ударом шарового элемента, изготовленного из этого композита, о плиту 
из алюминиевого сплава со скоростью 700—2000 м/с [10]. 

При стабильном состоянии связующей фазы ударное нагружение 
приводит к разрушению шарового элемента, осколки которого остаются 
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Рис. 27.6. Дисперсия угловой разориенти- Рис. 27.7. Распределение расстояний 

ровки “треков" в зависимости от скорости между микротрещинами в “треках" для 

соударения. среднего размера карбидного зерна 

1 мкм 0) и 2,2 мкм (2). 

в преграде и частично выносятся из нее. Если матрица композита 
находится в метастабильном состоянии, то динамическое воздействие 
не вызывает нарушения сплошности материала ударника при равных 
скоростях соударения, меняется лишь форма метаемого элемента. 

Результаты анализа микроструктуры образцов после динамическо¬ 
го нагружения показали, что в материале со структурной неустойчиво¬ 
стью отмечается большое количество микротрещин, концентрирую¬ 
щихся в параллельные полосы, или “треки", пронизывающие весь 
объем материала либо расположенные вблизи поверхности метаемого 
элемента. Факт появления упорядоченных микротрещин в виде “тре- 
ков“ свидетельствует об особом состоянии структурно-неустойчивой 
связующей фазы. Более того, они образуются на самых ранних стадиях 
соударения, причем наблюдается угловая разориентировка “треков" по 
отношению к направлению удара, линейно увеличивающаяся с ростом 
скорости соударения (рис. 27.6). По-видимому, это связано с наличием 
в данном композите дисперсной карбидной фазы. 

Действительно, построенные распределения карбидов по размерам 
и расстояниям между образовавшимися трещинами N(/ 1 ) (рис. 27.7) 
показали, что существует регулярность максимумов в распределении 
расстояний между микротрещинами и падение их интенсивности. Если 
для N(<1) отмечен максимум при й — 1 мкм, то на зависимости Ы(к) 
их, по крайней мере, три — при к = 2, 4 и 8 мкм. Аналогичная 
зависимость Ы(к) наблюдается и для материала с большим размером 
зерна карбида — й = 2,2 мкм. Данную зависимость можно представить 
в следующем виде: 

у ш 2 А. ехр {- <х(х + 1 • 2')}, (27.1) 

;=і 

где 3 — средний размер карбидных частиц (в нашем случае Л = 1 или 
2,2 мкм); А. — функция, описывающая изменение интенсивности 
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максимумов в распределении расстояний между микротрещиными, ко¬ 
торую можно представить так: 


А = Г(х + Ь 0 )\ 


(27.2) 


здесь I. — интенсивность максимума. 

Интенсивность гармоники (27.2) в зависимости от Ъ 0 может быть в 
положительной области аргумента убывающей или возрастающей: если 
интенсивность гармоник с ростом их номера убывает, то Ь 0 очень 
велико, в противном случае оно очень мало. 

Как следует из экспериментально наблюдаемого распределения 
интенсивностей слагаемых уравнения (27.1), для неустойчивой связки 
имеет место относительно резкое убывание интенсивности с увели¬ 
чением номера “гармоники", т.е. Ь 0 велико. В случае стабильного 
кристалла, когда материал разрушается при небольшом числе (возмож¬ 
но, одной) макротрещин, параметр Ь 0 мал. 

Известно [11], что между напряжением и размером трещины 
существует зависимость 


а 



1/2 


где к — коэффициент; Е — модуль упругости композита; 
энергия, которая находится из выражения 


]Ѵ = у + \Ѵ 

• іч 


(27.3) 
IV — 

(27.4) 


у — поверхностная энергия; IV — работа пластической деформации 
при распространении трещин. При этом предел текучести материала 
определяет критическую трещину, меньше которой материал будет 
только пластически деформироваться. Следовательно, можно предпола¬ 
гать, что именно данную величину и определяет параметр Ь 0 в формуле 
(27.3): чем больше С , тем меньше склонность материала к хрупкому 
разрушению. Последнее подтверждается также тем фактом, что предел 
текучести для структурно-неустойчивого состояния существенно ниже 
ввиду низких значений напряжений мартенситного сдвига, что обес¬ 
печивает меньшую жесткость всего композита. 

Из (27.3) можно оценить С кр для наших материалов, для чего 
нужно определить 1Ѵ т . Согласно [12], ^ = 2 КІГ, где V — работа 
пластической деформации связки в единице объема, К — ширина зоны, 
охваченной пластической деформацией с одной стороны трещины, по¬ 
лучаемая из экспериментальных кривых “напряжение — деформация" 
для связки. Можно считать, что К = 1/2*7, где 7 — среднее свободное 
расстояние между карбидными зернами. В нашем случае для твердых 
сплавов со средним размером карбидного зерна 1 и 2,2 мкм7 равно 0,75 
и 1,5 мкм соответственно. 

Подстановка этих значений в выражение (27.3) показывает, что 
размер критической трещины для неустойчивой связующей фазы сос- 
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тавляет 40—50 и 80—90 мкм для 7 = 0,75 и 1,5 мкм соответственно. В 
случае стабильного состояния матрицы С соответственно равна 15— 
20 и 20—25 мкм. * Р 

Таким образом, в случае стабильного кристалла размер меньше 
образующихся в композите трещин, поэтому в материале наблюдаются 
только отдельные локальные трещины размером более 300 мкм. При 
нестабильном состоянии размер С кр заметно больше трещин, фор¬ 
мирующихся при нагружении композита. Отсюда имеющиеся концен¬ 
траторы напряжений в композите приводят только к образованию 
множественных микротрещин за счет большей пластичности связую¬ 
щей фазы. 

Как уже отмечалось, микроструктура, содержащая множественные 
микротрещины, формируется на начальном этапе нагружения, а затем 
следует разрушение композита. Сами по себе микротрещины служат 
препятствием для макротрещин, поэтому микроструктуру, содержащую 
множественные микротрещины, сформировавшуюся в процессе нагру¬ 
жения материала, можно рассматривать как третью фазу компози¬ 
ционного материала наряду с карбидными частицами и связкой. 

Указанные особенности поведения композитов с демпфирующими 
структурами могут реализовываться только в условиях достаточного 
инициирования фазового перехода. Обязательным условием эффек¬ 
тивного использования подобных материалов является разработка ме¬ 
тодов их получения. Кроме обычных методов порошковой металлургии 
сюда могут быть отнесены методы неизотермического спекания порош¬ 
ковых смесей, в результате чего удается существенно уменьшить сред¬ 
ний размер карбидного зерна. 

Авторами работы [13] установлено, что введение в схему горячего 
прессования сдвигового компонента позволяет существенно интенси¬ 
фицировать процесс получения композита и, кроме того, значительно 
измельчить карбидное зерно. Аналогичный эффект достигнут при ис¬ 
пользовании метода горячей экструзии [14] спеченных заготовок. По¬ 
добные технологические приемы дают возможность существенно под¬ 
нять механические характеристики сплавов, что очень важно при их 
практическом использовании. В частности, происходит смена строения 
композита от каркасного к матричному, когда каждое карбидное зерно 
окружено связующей фазой. Такая структура позволяет получать мак¬ 
симальные значения прочности и вязкости композита при одновремен¬ 
ном высоком значении его твердости [7 ]. 


27.2. Влияние процессов порошковой металлургии 
на тонкую структуру и фазовый состав 
композиционного материала ТіС — №Ті 

В области структурообразования и физики прочности порошковых 
тел получил дальнейшее развитие и был практически реализован прин¬ 
цип повышения прочности и вязкости разрушения поликристалличес- 
ких веществ с увеличением дисперсности и фрагментарности их струк- 


284 


ГЛ. 27. КОМПОЗИТЫ С ДЕМПФИРУЮЩИМИ СТРУКТУРАМИ 


туры. Модифицированные методы изготовления позволяют при соответ¬ 
ствующих мелкодисперсных и чистых исходных веществах достигать 
среднего размера зерна менее 1 мкм, что существенно сказывается на 
износостойкости материала. 

В результате расширения технологических возможностей процессов 
производства твердых сплавов, развития методов порошковой метал¬ 
лургии и т.п. создана новая группа твердых сплавов на основе туго¬ 
плавких соединений титана, получивших название безвольфрамовых 
твердых сплавов (БВТС). 

Сплавы разработанных марок обладают специфическими свойст¬ 
вами, что дает возможность в определенных условиях эффективно 
заменять ими дефицитные вольфрамокобальтовые твердые сплавы, но 
полноценной замены сплавам группы ВК еще не создано, поскольку 
современные БВТС не обладают высокими свойствами. Причем такой 
важный параметр, как коэффициент интенсивности напряжений, при 
разрушении К 1С в лучшем случае не превышает 10 МПа • м 1/2 [15]. 
Как показывает ряд исследований [16—17], увеличение К 1С в твердом 
сплаве возможно более эффективно при использовании качественно 
новой связующей фазы №Ті. Это обусловлено тем, что интерметаллид 
Ті№ и сплавы на его основе отличаются уникальным комплексом 
физических свойств, сделавших их наиболее перспективными для при¬ 
менения и уже используемыми в технике и медицине. Они обладают 
высокой прочностью и коррозионной стойкостью. 

Выбор карбида титана обусловлен следующим. Карбид титана — 
основа большинства современных безвольфрамовых твердых сплавов. 
Создание сплава на основе ТіС дает в дальнейшем возможность приме¬ 
нения достижений в совершенствовании карбидной фазы с целью уве¬ 
личения ее пластичности. Это особенно важно при резании металлов, 
ще сказывается “неподатливость" карбидного каркаса внешним воз¬ 
действиям, что приводит к разрушению твердого сплава. 

Более того, в работах [16, 18] показано, что К 1С и основные 
физико-механические свойства композиционного материала ТіС — 
№Ті находятся на достаточно высоком уровне. 

Известно, что для спекания твердого сплава с большим значением 
краевого угла смачивания служит разработанная, в частности в ИПМ 
АН Украины, технология горячего прессования либо изостатическое 
прессование. Однако вследствие значительной растворимости карбида 
титана в расплаве никелида титана происходит резкое огрубление 
структуры с образованием карбидного каркаса, а это, в свою очередь, 
значительно снижает механические характеристики. Кроме того, при 
режимах горячего прессования для данной системы наблюдается ин¬ 
тенсивное перераспределение атомов с выделением хрупкой фазы 
№ 3 Ті, что также охрупчивает композит [16]. 

В производстве твердых сплавов размол карбидов переходных ме¬ 
таллов, в частности карбида титана, не играет такой существенной 
роли, как размол карбида вольфрама [19]. Тем не менее исследование 
поведения карбидов при размоле дает ценную информацию о характере 
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Таблица 27.1. Структурные характеристики образцов карбида титана, получен¬ 
ных карботермическим методом и реакционным спеканием 


Но- 

мер 

об- 

разца 

Ссвяз 

Ссвоб 

°х 

N 1 

‘ІО 3 , 

Способ 

получения ТіС 




В(420) • 10 3 , 
рад 


мае. % 


уд ’ 
м^/кг 

а, нм 

Ь п , нм 

1 

18,36 

0,87 

0,06 

— 

0,12 

Карботерми¬ 

ческий 

0,4319 

0,1 

700 

8 

2 

18,5 

0,2 

— 

— 

0,195 

>► 

0,4320 

0,1 

700 

8 

3 

15,6 

0,08 

— 

— . 

0,492 

» 

0,4317 

— 

— 

9 

4 

18,9 

0,46 

0,5 

0,3 

1,08 

» 

0,4321 

0,1 

700 

9 

5 

19,6 

0,3 

0,34 

0,05 

— 

Реакционно- 

спеченный 

0,4328 

0,24 

70—90 

11 

6 

18,2 

— 

0,6 

— 

— 

» 

0,4326 

0,2 

120—150 

13 

7 

17,0 

— 

0,58 

0,05 

— 

» 

0,4320 

0,1 

200—240 

13 

8 

16,8 

— 

0,5 

— 

— 

» 

0,318 

0,1 

300 

14 


структурных превращений в них под действием деформации, и эти 
данные могут быть полезны при прогнозировании их поведения во 
время работы твердосплавных изделий. 

Цель исследования — определение методами рентгеновского ана¬ 
лиза параметра элементарной ячейки а элементов субструктуры ѴР”, 
Ь п в карбидах титана, полученных карботермическим методом и мето¬ 
дом реакционного спекания, а также в процессе размола. Дополнитель¬ 
но изучены тонкая структура и фазовый состав композиционного ма¬ 
териала ТіС — №Ті после горячего прессования с индукционным на¬ 
гревом и прямым пропусканием тока, жидкофазного спекания и горяче¬ 
го изостатического обжатия спеченной заготовки. 

Все структурные характеристики получены по известным мето¬ 
дикам [20—23 ]. Содержание кислорода и азота определяли газохрома¬ 
тографическим методом [24 ]. 

Структурные характеристики а , V?, і , содержание связанного 
(С ..., ) и свободного (С своб ) углерода, кислорода О г и азота N 3 , удельная 
поверхность карбидов 8^ приведены в табл. 27.1. Параметр элементар¬ 
ной ячейки а для всех трех типов карбидов колеблется в пределах 
0,4318—0,4328 нм. Определить влияние способа получения порошка на 
параметр а не удается, вероятно, из-за невозможности получения 
карбида строго стехиометрического состава. 

• Вследствие малых различий в ширинах пиков эталона и образцов, 
особенно для реакционноспеченных, численные значения микроиска- 
женности и размеров блоков Ь п можно рассматривать только как 
качественные характеристики субструктуры карбидов. Преобладание 
больших значений V? и меньших размеров Ь п у образцов № 1 —3 
предполагает более развитую субструктуру у карботермических порош¬ 
ков по сравнению с реакционноспеченными. Реакционноспеченные по¬ 
рошки характеризуются более высокими интенсивностями и меньшими 
значениями ширины дифракционных пиков, что свидетельствует о 
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Рис. 27.8. Фрагменты штрих рентге¬ 
нограмм шихты композиционного 
материала ТіС — ЮТі в зависимос¬ 
ти от времени совместного размола. 


высокой степени кристаллического совершенства этих порошков и за¬ 
трудняет определение в них субструктуры. 

Отклонение от стехиометрии в карбиде титана приводит к умень¬ 
шению микроискаженности, а размер блоков увеличивается. Таким 
образом, карбид титана нестехиометрического состава характеризуется 
большой пластичностью. Изменение способности карбида титана к 
микропластической деформации в области гомогенности определяется 
структурными факторами и особенностями их электронного строения, 
которые оказывают противоположное влияние на подвижность дисло¬ 
каций. Уменьшение микроискажений при изменении соотношения 
С/Ті до 0,8 указывает на превалирующее влияние структурного фак¬ 
тора; при атомном соотношении менее 0,8 влияние этих факторов вы¬ 
равнивается и уровень остается неизменным. 

По общей концентрации кислорода и азота карботермические по¬ 
рошки характеризуются более высокими значениями. 

Размол порошков ТіС и №Ті осуществляли в шаровой мельнице 
объемом 2,0 • ІО” 3 м 3 , время размола изменяли от 12 до 156 ч. 

Сопоставление штрихрентгенограмм образцов с различным време¬ 
нем размола показывает, что начиная с 6 ч появляются отражения от 
линий и (202) № 3 Ті, которых не было в исходной шихте. Отражение от 
линии (111) № также присутствует (рис. 27.8). 

До 24 ч размола снижается интенсивность линии (ПО) №Ті, а 
также линии (202) № 3 Ті; интенсивность линии (111) № увеличивается. 
Начиная с 36 и до 84 ч увеличивается интенсивность линии (111) N1, а 
других отражений от связующей фазы не имеется, причем максимум 
интенсивности соответствует 60 ч размола. После 96 ч размола на 
рентгенограммах появляются отражения (ПО) №Ті, (004) и (202) 
№ 3 Ті, а также остается отражение линии (111) №. Причем с уве¬ 
личением часов размола снижается интенсивность всех линий, а ши¬ 
рина их увеличивается. 

Таким образом, под действием деформации при размоле про¬ 
исходит существенное изменение фазового состава порошков никелида 
титана вследствие активности титана, активизирующего смесь ТіС — 
№Ті в процессе размола. Увеличение времени размола до 156 ч при¬ 
водит к возрастанию дефектности из-за дробления блоков мозаичности 
структуры, возрастания микродеформаций, а также увеличения кон¬ 
центрации дефектов упаковки. 
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Рис* 27.9. Зависимость интегральной Рис. 27.10. Зависимость удельной поверхности 

ширины линии В (420) от времени порошковой смеси и среднего размера порош- 
размола. ка от времени размола. 


Исследование отражений карбида титана после размола в шаровой 
мельнице по изменению интегральной ширины рентгеновской линии 
(420) свидетельствует о снижении ее у карбида. Такое аномальное 
поведение карбида титана связано с фазовым изменением смеси при 
размоле (рис. 27.9). 

Исследование тонкой структуры показывает, что наблюдаемое в 
результате размола уширение линий ТіС обусловлено малыми разме¬ 
рами областей когерентного рассеяния и микронапряжений в крис¬ 
таллической решетке, которые изменялись в зависимости от длитель¬ 
ности размола. 

Зависимость удельной поверхности порошковой смеси и среднего 
размера порошка изменяется аналогично другим сплавам, т.е. удельная 
поверхность возрастает, а средний размер порошков уменьшается 
(рис. 27.10). 

Появление при размоле отражения (111) №Ті и исчезновение 
отражений №Ті и № 3 Ті можно объяснить насыщением в процессе 
размола дефектной по углероду кристаллической решетки карбида 
титана, которая насыщается атомами титана в процессе размола, полу¬ 
чая их от интерметаллида №Ті. Об этом свидетельствует увеличение 
параметра решетки карбида титана в процессе размола до продол¬ 
жительности размола 72 ч, затем параметр решетки ТіС снижается и 
при 96 ч размола уже появляются №Ті и № 3 Ті в связующей фазе. 

При определении коэффициента усадки образцов, спеченных при 
1673 К в течение 3,6 кс, .обнаружено (рис. 27.11), что наибольший К у у 
образцов с 72 ч совместного размола смеси. У образцов с 96 ч размола 
и далее К у резко снижается. 

Для спекания использовали смеси, приготовленные в шаровой 
мельнице. Из порошков получены образцы с содержанием связующей 
фазы 20—30 мае. %. Горячее прессование с индукционным нагревом 
проводили в графитовой пресс-форме, а горячее прессование пропу¬ 
сканием тока — в керамической. Жидкофазное спекание осуществ¬ 
ляли в вакуумной печи с давлением ІО -4 торр. Горячее изостатическое 
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Рис. 27. Л. Зависимость объемного 
коэффициента усадки от времени 
размола. 


обжатие прессовок проводили с давлением 1 кбар. Полученные образцы 
подвергали рентгеноструктурным и металлографическим исследованиям. 

Результаты металлографических исследований образцов показали, 
что при индукционном нагреве образуется характерный карбидный 
каркас. Карбидные зерна распределены неравномерно. Отмечаются 
скопления как карбидов, так и связки. В местах контакта зерен без 
прослойки связующей фазы видны поры. 

В том случае, когда при горячем прессовании использовали прямое 
пропускание тока, формировалась совершенно иная структура: карбиды 
более однородны по размерам и довольно равномерно распределены в 
матрице. Практически все карбиды окружены связующей фазой. 

После жидкофазного спекания в вакуумной печи структура ком- 
позиционного материала имеет равномерное распределение в матрице. 
Наблюдаются поры. В результате обжатия в газостате поры сжимаются 
и, смыкаясь, вытягиваются в продолговатые галтели. Равномерность 
распределения карбидов при этом не нарушается. 

По металлографическим данным в соответствии с методикой, раз¬ 
работанной в [25], рассчитаны средние размеры карбидного зерна {<!). 
Расчет проводился по прямым измерениям карбидного зерна. Получено 
распределение карбидных зерен по размерам (рис. 27.12, А ). Видно, что 
горячее прессование прямым пропусканием тока позволяет получить 
материал с более мелким зерном. При этом средний размер карбида 
равен 4,03 мкм в случае спекания прямым пропусканием тока, 
8,26 мкм — при индукционном нагреве пресс-формы, 7,12 мкм — при 
спекании в вакуумной печи и столько же после горячего изостатическо- 
го обжатия прессовок. 

На рис. 27.12, Б представлены рентгенограммы, снятые с образцов. 
В случае прессования с прямым пропусканием тока фазовый состав 
ТіС + ЫіТі + № 3 Ті, в то время как в других прессовках №Ті отсутст¬ 
вует. Наблюдаются пики, принадлежащие фазе № 3 Ті, которые смеще¬ 
ны относительно стехиометрического состава. Расчет параметров ре¬ 
шетки фазы № 3 Ті показывает, что а = 0,5027 нм, с = 0,8203 нм. Па¬ 
раметры решетки стехиометрической фазы № 3 Ті составляют 
а = 0,5093 нм, с = 0,8276 нм. Таким образом, спекание прямым про¬ 
пусканием тока способствует образованию смеси трех фаз. 
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Рис. 27.12. Кривые распределения карбидной фазы образцов спеченных сплавов (А) и 
фрагменты рентгенограмм, снятых с образцов спеченных сплавов (Б). 

а — горячее прессование с прямым пропусканием тока; б — горячее прессование с индукционным спекани¬ 
ем; в — жидкофазное спекание; г — горячее изостатическое прессование. 

По полученным рентгенограммам определяли параметры кубичес¬ 
кой решетки карбида титана в спеченном образце и интегральную 
ширину рентгеновской линии В (420) карбида титана с целью про¬ 
гнозирования их поведения во время работы твердосплавных изделий. 
Поскольку известно [26], что отклонение от стехиометрии в карбиде 
титана влияет на характер деформации композиционного материала, 
важным является значение этих характеристик материалов. 

В композитах первой партии параметр кубической решетки кар¬ 
бида титана составлял а = 0,4322 нм, а интегральная ширина рентге¬ 
новской линии В (420) 0,012 рад, в композитах второй партии соответ¬ 
ственно 0,4313 нм и 0,021 рад. Таким образом, с уменьшением содер¬ 
жания углерода увеличивается интегральная ширина линии, что связа¬ 
но с методом горячего прессования композиционного материала. То 
есть при горячем прессовании прямым пропусканием тока образу¬ 
ющийся при спекании карбид нестехиометрического состава харак¬ 
теризуется повышением пластичности. 

Итак, результаты испытаний свидетельствуют о преимуществах 
горячего прессования с прямым пропусканием тока, которое является 
прогрессивным методом изготовления инструментального материала. 

Циклические тепловые нагрузки, действующие на переднюю грань 
инструмента, нередко приводят к образованию на режущей кромке 
“гребневидных 41 трещин, которые развиваются и вызывают разруше¬ 
ние. Целесообразно оценить сопротивление термическому растрески¬ 
ванию инструментального материала в связи с тепловыми свойствами 
инструмента. 

10 Заказ № 272 
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Рис. 27.13. Разрушающее напря¬ 
жение растяжения адгезионного 
слоя: твердый сплав — сталь 35. 


Результаты измерений показывают, что композиционный материал 
ТіС—№Ті обладает большей удельной теплоемкостью и большим ко¬ 
эффициентом теплопроводности по сравнению со сплавом ТіС — №. 
При температуре 570 К удельная теплоемкость С р составляла 0,65 и 
0,63 кДж/(кг * К), а коэффициент теплопроводности 16,6 и 
11,3 Вт/(м - К) соответственно для композиционных материалов ТіС— 
№Ті и ТіС — №. То и другое способствует снижению термических 
напряжений. После спекания методом рентгеновской тензометрии уро¬ 
вень термических напряжений у сплава ТіС — №Ті находится в преде¬ 
лах 270 ± 30 МПа, а у сплава ТіС — N1 составляет 330 ± 25 МПа. 
Результаты испытаний на термостойкость свидетельствуют, что сплав 
ТіС — № разрушается после восьми циклов, а сплав ТіС — №Ті после 
20 циклов нагревание — охлаждение не разрушался. 

Решающая роль в оценке режущей способности принадлежит яв¬ 
лению адгезионного взаимодействия [27]. Как выяснилось из экс¬ 
периментов, температура начала “схватывания" для сплавов КНТ16 и 
Т15К6 равна 1023 К, для ТН-20 — 1073, для ТіС — №Ті — 1123 К. 
При 1273 К уже трудно однозначно говорить об адгезии, так как имеют 
место интенсивные диффузионные процессы. 

Результаты опытов по оценке адгезии сплавов приведены на 
рис. 27.13. Разрушающее напряжение наибольшее у сплава ІТ5К6, а 
наименьшее у ТіС — №Ті. Сплавы ТН-20 и КНТ-16 занимают проме¬ 
жуточные положения. Как следует из полученных данных, адгезионные 
процессы при резании сталей будут проходить с меньшей интенсивно¬ 
стью у сплава ТіС — №Ті. Значит, наиболее стойкий к адгезии, по 
результатам теста, сплав ТіС — №Ті, поскольку у него разрушающее 
напряжение наименьшее. 


27Л. Формирование структуры при спекании 
и прочность композитов карбид титана — связка никель — хром 

Связь параметров структуры (размер карбидного зерна, толщина 
межзеренных прослоек, связность, пористость) с прочностью компо¬ 
зитов матричного типа наиболее подробно рассмотрена на примере 
вольфрамокобальтовых твердых сплавов [28 ]. Известны также резуль¬ 
таты по закономерностям роста карбидного зерна при жидкофазном 
спекании систем карбид металла — металлическая матрица [29—31 ]. 
В этих работах обсуждаются механизмы роста карбидного зерна на 
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основе исследований влияния температуры и времени изотермической 
выдержки, природы карбида и металла матрицы. В работе [29 ] подроб¬ 
но изучены кинетика роста карбидного зерна, а также температурные 
зависимости констант скорости роста при жидкофазном спекании ком¬ 
позиций, включающих кобальт и один из карбидов вольфрама, мо¬ 
либдена, титана, ванадия, тантала, гафния. 

Установлено, что скорости роста карбидного зерна изменяются 
более чем на два порядка в зависимости от карбида. Различаются также 
энергии активации процесса роста, хотя и не так значительно. Кроме 
того, отмечаются различные формы карбидных частиц для карбидов 
разной природы. Например, зерна Мо 2 С в Со-связке имеют округлую 
форму, а ТаС — ограненную. Делается вывод о том, что в рассмотрен¬ 
ных системах основным механизмом роста является процесс раство¬ 
рение — осаждение, контролируемый реакцией на поверхности раздела 
твердое тело — жидкость. Но на определенных стадиях роста этому 
механизму сопутствует другой, связанный с перемещением смежных 
границ раздела соприкасающихся карбидных частиц. Аналогичный вы¬ 
вод о механизме роста карбидного зерна сделан авторами статьи [30 ] 
на системе карбид титана — никель. 

Цель данной работы — исследование роста зерна карбида титана 
при жидкофазном спекании с металлической связкой никель — хром и 
влияния этого процесса на прочность спеченного композита. 

Образцы для исследования микроструктуры и физико-механичес¬ 
ких свойств готовили по традиционной твердосплавной технологии. 
Количественную металлографию и фотографирование металлографи¬ 
ческих шлифов производили на микроскопах МИМ-10 и Неофот-32, 
определение прочности на изгиб — на испытательной машине Іпзігоп, 
твердости — на приборе ТР-5006-02. Остаточную пористость опреде¬ 
ляли методом гидростатического взвешивания. 

Характерные структуры спеченных композитов представлены на 
фото 27.1 (см. вклейку); изменение во времени среднего размера кар¬ 
бидного зерна — на рис. 27.14, а; зависимости среднего размера зерна 
от температуры Спекания и от весового содержания карбида титана в 
композите — на рис. 27.15 и 27.16 соответственно. Как и следовало 
ожидать, средний размер карбидного зерна растет со временем спе¬ 
кания, причем чем больше содержание карбида титана в композите, 
тем больше 3 для любого времени спекания в выбранном временном 
интервале. 

Для всех исследованных сплавов размер зерна растет с увели¬ 
чением температуры, однако скорость роста сильно зависит от состава 
(см. рис. 27.15). Для малого содержания карбида скорость роста і с 
повышением температуры (наклон прямых на рис. 27.15) незначитель¬ 
на, но резко увеличивается при 71,1 % и особенно при 80,1 % содер¬ 
жания карбида. При малой температуре спекания (1300 °С) 3 прак¬ 
тически не зависит от объемной доли С. При увеличении температуры 
спекания до 1400 и далее до 1450 °С появляется сильная зависимость 
3 от С, причем она (крутизна кривых) увеличивается с повышением 
температуры спекания. Зависимость среднего размера зерна от темпе- 
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а 



—т-1-1-1-г 

30 90 150 210 Г, мин 


Рис 27.14 . Зависимость сред¬ 
него размера карбидного зерна 
(а), прочности на изгиб (б) и 
остаточной пористости (в) от 
времени спекания. 

Температура спекания 1400 °С; объем* 
ное содержание карбида титана, %: 1 — 
80,1; 2 - 71,1; 3 - 62,2. 


ратуры имеет вид прямых, что можно объяснить незначительным изме¬ 
нением пористости в рассматриваемом интервале температур. Таким 
образом, основываясь на результатах, представленных на рис. 27.14— 
27.16, можно сделать вывод, что объемная доля карбида является очень 
существенным параметром, влияющим на размер карбидного зерна. 
Для объяснения природы такой зависимости рассмотрим микрострукту¬ 
ру спеченных материалов. 

Из сравнения микрофотографий (фото 27.1) можно видеть, что 
наиболее равномерное распределение карбида титана в металлической 
связке получается при содержании карбида 62,1 %. При меньшем 
содержании карбида для структуры характерны свободные от карбида 
области связки. При минимальном содержании карбида 29,1 % (фото 
27.1, а) карбидные зерна и конгломераты зерен образуют матричную 
структуру, причем объемная доля связки вдвое превышает таковую 
карбида. Число сросшихся карбидных зерен невелико, процесс коалес- 
ценции начался, но из-за низкой температуры развился незначительно. 
Изложенное можно полностью отнести к структуре материала с 52,2 % 
ТіС, которая отличается от предыдущей только значительно меньшим 
числом областей связки, свободных от карбида (фото 27.1, б). 

При 71,1 % ТіС появляются многочисленные изолированные об¬ 
ласти связки различного размера и начинает формироваться “каркас- 
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Рис. 27.15 . Зависимость среднего размера 
карбидного зерна от температуры спека¬ 
ния. 

Время спекания 30 мин; объемное содержание кар* 
бида титана, %: I — 62Д; 2 - 71,1; 3 - 80,1. 


Рис. 27.16 . Зависимость среднего разме¬ 
ра карбидного зерна от содержания кар¬ 
бида. 

Время спекания 30 мин, температура спекания, 
°С: I - 1300; 2 - 1400; 3 - 1450. 


ная" структура карбида путем срастания смежных зерен. При низкой 
температуре и малом времени спекания процесс срастания зерен только 
начался, многие зерна соединены между собой тонкими перемычками, 
кое-где сохранились границы соприкасающихся зерен. Плоскость шли¬ 
фа пересекает множество мелких островков связки внутри карбидных 
зерен. Эти островки, по-видимому, образовались как следствие “захва¬ 
та" связки в стыках при срастании трех и более карбидных зерен. При 
увеличении температуры спекания происходит укрепление структуры, 
причем увеличивается размер не только карбидных зерен, но и вклю¬ 
чений связки. 

Результаты анализа микроструктуры (фото 27.1) в совокупности с 
данными рис. 27.14—27.16 позволяют сделать предположение о меха¬ 
низме роста карбидного зерна при спекании порошковых композитов 
карбид титана — связка никель — хром. Можно утверждать, что при 
объемной доле карбида 62,1 % и ниже преобладает рост по механизму 
“растворение—осаждение". При таких содержаниях карбида непосред¬ 
ственный контакт карбидных зерен и их срастание происходят редко. 
Даже при 1450 °С, когда сросшиеся зерна уже не редкость, они, как 
правило, соединены только узкими перемычками и не воспринимаются 
как одно зерно. 

При больших объемных долях карбида (71,1 и 80,1 %), вероятно, 
уже в самом начале спекания возникает контакт одновременно многих 
зерен. Точки контакта превращаются в площадки, быстро увеличива¬ 
ющиеся по размерам. Происходит либо оттеснение связки растущими 
зернами карбида, либо захват ее в стыках и образование изолирован¬ 
ных включений внутри колонии сросшихся зерен. Увеличение размера 
карбидного зерна и образование каркасной структуры ухудшает проч¬ 
ностные свойства композита (см. рис. 27.14 и фото 27.1). Немонотон- 
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ную зависимость прочности на изгиб от времени спекания для ком¬ 
позита с 80,1 % ТіС (рис. 27.14, б, кривая 1) можно объяснить двумя 
одновременно протекающими при изотермической выдержке процес¬ 
сами. Первый из них — уплотнение (а значит, упрочнение) брикета 
при жидкофазном спекании (значения остаточной пористости при 30 мин 
2,68 %, при 90 мин — 2,12 %), второй — рост карбидного зерна и 
формирование каркасной структуры, приводящие к понижению прочности. 

♦ * * 

На основе проведенного комплекса исследований по формированию 
свойств композита со структурно-неустойчивой связкой выделим ряд 
основных моментов: 

— за счет соответствующей разницы коэффициентов термического 
расширения в материале формируются высокие (до 800—1000 МПа) 
внутренние напряжения сжатия, т.е. карбидные частицы находятся под 
высоким гидростатическим давлением; 

— неоднородный характер деформации связующей фазы, способ¬ 
ной к изменению структуры под действием внешнего напряжения, 
вызывает ее превращение, но превращение до различных степеней 
вслед за степенью деформации, причем чем сильнее неоднородность 
напряженного состояния и чем больше пластичность материала связки 
вследствие превращения, тем сильнее будет обеспечена дисперсность 
структуры связующей фазы; 

— совместное действие превращения и стесненности деформации 
вызывает существенное повышение напряжения мартенситного сдвига в 
процессе деформации всего композита, т.е. упрочнение материала связки. 

Указанные три фактора являются определяющими в природе фор¬ 
мирования свойств композитов с высоким содержанием твердой фазы. 
По аналогии с необходимым и достаточным условиями пластичности 
поликристаллического материала можно сформулировать необходимое 
и достаточное условия пластичности и вязкости композита: необхо¬ 
димое условие — связка должна обеспечивать формоизменение в лю¬ 
бом малом объеме материала, и достаточное — чтобы она обладала 
высокой способностью к упрочнению в условиях сжимающих внут¬ 
ренних напряжений под действием внешней деформации. Невыпол¬ 
нение любого из этих двух условий не позволяет получить вязкий и 
прочный композит. 

Физический смысл применения структурно-неустойчивых связок в 
композитах состоит в понижении масштаба структурного уровня плас¬ 
тической деформации за счет формирования в процессе неоднородного 
нагружения микрокристаллической структуры связующей фазы. При 
нагружении образуется особая структура микротрещин, обеспечиваю¬ 
щая дополнительный канал диссипации внешней энергии и, как след¬ 
ствие, повышение вязкости материала. При этом выполняются законо¬ 
мерности в иерархии структурных уровней — пластическое формо¬ 
изменение в связующей фазе на низком структурном уровне сопровож¬ 
дается поворотом частиц (в нашем случае карбидов) на более высоком 
уровне. 
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